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A l’heure de se mettre aux remerciements, la taˆche s’ave`re un peu plus complique´e que pre´vu. Tout
d’abord, je pense qu’il est temps de changer de style, ou tout du moins de rendre le tout plus personnel (et
vous verrez alors a` quel point j’aime les parenthe`ses imbrique´es et les phrases a` rallonge... (et les ... aussi,
j’oubliais !)). Ensuite comment remercier tout le monde et n’oublier personne ? Apre`s avoir couvert presque
une feuille de noms, il me faut me rendre a` l’e´vidence, je n’arriverai jamais a` recenser toutes les personnes
qui m’ont permis, de pre`s ou de loin, et voir meˆme de tre`s loin, a` re´aliser mon travail de the`se. Donc, pour
ceux qui se sentirait oublie´s, et bien sachez que vous ne l’eˆtes pas et que je vous remercie pour votre aide,
soutient, amitie´ et pre´sence durant ces trois dernie`res anne´es.
Maintenant, soyons clair, il me faut tout de meˆme rentrer dans un peu plus de de´tails pour les personnes
qui ont e´te´ directement implique´es dans ce travail. Pour eˆtre a` peu pre`s cohe´rents il est ne´cessaire d’avoir
un plan (mais non, je n’ai pas e´te´ contamine´ par ces cinq derniers mois a` ne rien faire d’autre que re´diger)
et le plus simple qui soit consiste a` suivre une certaine chronologie. Ces remerciements sont donc construits
un peu comme une histoire, l’histoire de ma the`se (houla`, c¸a promet pour la suite...).
Il e´tait donc une fois, il y a de c¸a trois ans, un petit Armand ... Ah oui, mais la`, je me rends compte que
j’ai deux choix pour commencer mon histoire : la famille (qui inclus amis proches, ...) ou les personnes ayant
travaille´ avec moi tous les jours. Pour faire plus simple, je re´serve mon dernier paragraphe pour la famille (le
paragraphe du cœur), sinon je sens que je suis parti pour e´crire un roman (et c¸a n’a pas trop de sens dans
une the`se il me semble). Reprenons donc :
Il e´tait une fois, il y a de c¸a trois ans, un petit Armand qui aurait bien voulu faire une the`se, parce que
le monde de la Recherche l’inte´ressait tout de meˆme plutoˆt pas mal. Ainsi, d’abord par te´le´phone interpose´
(Nous e´tions, Amandine et moi, encore au Canada a` cette e´poque) puis de visu, j’ai fais la connaissance de
mon directeur de the`se, J ean-Luc Rouvie`re. Et mes plus profonds remerciements vont a` J ean-Luc, aussi
bien pour ce qui concerne l’aspect de´marche scientifique (que j’ai tre`s nettement approfondi a` ses coˆte´s),
que pour les connaissances en microscopie qu’il a bien voulu partager avec moi, mais aussi toutes ces petites
discussions annexes qui paraissent somme toute de´sue`tes mais se re´ve`lent, au final, indispensables pour cre´er
une relation e´troite et productive.
Ma the`se a donc de´bute´ au LEMMA, environnement chaleureux et scientifique (si si, c’est possible) et
j’aimerai remercier chacune des personnes du laboratoire pour avoir rendu ces trois anne´es trop courtes a`
mon gouˆt. Ainsi,Martien Den-Hertog a su travailler tous les jours avec moi pour seul vis-a`-vis, supportant
tant bien que mal mes poings sur la table lorsque Windows avait (encore ! ! !) plante´, et re´ussissant meˆme
a` m’apprendre quelques mots de Hollandais (que je ne de´taillerai pas ici) en pleine grimpette pre`s de la
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Bastille. Merci aussi a` Aure´lien Massebœuf, personnage indescriptible et haut en couleur qu’il faut au
moins avoir rencontre´ une fois dans sa vie (qui m’a tourne´ le dos pendant presque trois ans) et que je ne suis
pas pre`s d’oublier. Merci a` toutes les personnes qui ont occupe´ les diffe´rents sie`ges autour de mon bureau
(ou tout comme), Christophe Arm et son incroyable capacite´ de lecture/corrections (est-ce son coˆte´ Suisse
qui lui a permis de faire les dernie`res corrections de ce manuscrit en seulement une journe´e ?), Guillaume
Perillat-Merceroz, Benoit Vion-Dury,Michae¨l J ublot, Peter Cherns, Adeline Grenier pour leur amitie´. Un
remerciement tout particulier a` Violaine Salvador, pour sa bonne humeur journalie`re, son amitie´ et son aide
pre´cieuse (et oˆ combien de´licate pour mes petits e´chantillons). Merci bien suˆr a` Pascale Bayle-Guillemaud,
Pierre-Henry J ouneau, Eric Gauthier, et Catherine Bougerol pour leurs conseils, leurs ide´es et les nombreuses
discussions que nous avons pu avoir.
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de personnes qui ont suˆ m’apporter beaucoup de leur compe´tences quand c’e´tait ne´cessaires. Merci donc a`
Laure Guetaz, Cyril Cayron et Denis Venet du Liten. Et merci a` Dominique Lafond, Anne-Marie Papon
(mention spe´ciale pour tes corrections e´crites et orales), Robert T ruche, Franc¸ois Bertin et Fre´de´ric Laugier
du Leti.
Dans une premie`re partie de mon travail, j’ai eu l’occasion de travailler avec un certain nombre de per-
sonnes sur la me´thode des moire´s, ce qui m’a permis de publier tre`s toˆt dans ma the`se et ma particulie`rement
sensibilise´ au besoin d’avoir des contacts pour avancer efficacement dans ses recherches. Merci donc a` Denis
Rouchon, Michel Mermoux, J oe¨l Eymery, J ean-Charles Barbe´ et Franc¸ois Andrieu pour leur expertise
scientifique.
Continuant son sujet de the`se, j’ai eu l’occasion de travailler e´troitement avec Laurent Cle´ment, a` qui
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Contexte ge´ne´ral de l’e´tude
La mesure de de´formation est au cœur de nombreuses the´matiques en physique des mate´riaux, et ce pour
plusieurs raisons. Tout d’abord, du point de vue macroscopique, la maˆıtrise de la de´formation des mate´riaux
en fonction de la contrainte qui leur est applique´e permet de dimensionner des pie`ces me´caniques de fac¸on
pre´cise, reproductible et se´curise´e tout en diminuant au maximum la quantite´ de matie`re ne´cessaire a` leur
re´alisation. De plus, l’e´tude des modes de de´formation des mate´riaux a` de telles e´chelles permet de mettre au
point des mode`les physiques macroscopiques pour pre´dire leurs comportements face a` la contrainte. Ainsi,
il est possible de comprendre les me´canismes menant a` la rupture d’un mate´riau ou bien de de´velopper un
nouveau mate´riau pour re´pondre a` un besoin ou une application spe´cifique.
Du point de vue de l’e´chelle nanome´trique, les attentes restent semblables en physique des mate´riaux. La
mesure de de´formation permet alors d’ame´liorer les mode`les macroscopiques en prenant en compte plus de
variables (tailles des grains, diffusion aux joints de grains, he´te´roge´ne´ite´s locales de composition ou de phase,
pre´sence de pre´cipite´s, ...). Elle donne aussi des indications supple´mentaires sur les phe´nome`nes re´gissant la
durete´, l’e´lasticite´ ou la re´sistance des mate´riaux. Cependant, a` ces e´chelles re´duites, l’essentiel de la demande
de mesures de de´formation provient de l’industrie de la microe´lectronique.
Depuis une quinzaine d’anne´es, la mesure de de´formation est devenue partie inte´grante de l’e´laboration
de nouveaux dispositifs pour la microe´lectronique. D’abord, pour comprendre et maˆıtriser l’apparition de
phe´nome`nes de rupture dans les dispositifs. En effet, l’emploi de nombreux cycles thermiques dans les
proce´de´s de re´alisation des dispositifs avec des mate´riaux de natures diffe´rentes peuvent induire de fortes
de´formations aux interfaces menant a` la de´lamination des diffe´rentes couches, a` la cre´ation de dislocations ou
a` l’apparition de fissures, rendant les dispositifs inope´rants. Avec les pre´dictions autore´alisatrices de la loi de
Moore (ITRS, 2008), les industriels se sont dirige´s vers la mise au point de dispositifs toujours plus re´duits
et toujours plus performants. De nouveaux proce´de´s ont ainsi e´te´ mis au point ou` la pre´sence de´libe´re´e d’un
certain taux de de´formation, notamment au niveau du canal des transistors, permet d’ame´liorer la mobilite´
des porteurs et donc les performances de ces dispositifs (Ghani et al., 2003; Auth et al., 2008).
Les dispositifs atteignant des dimensions infe´rieures a` la centaine de nanome`tres, les techniques de mesure
de de´formation base´es sur l’utilisation du µRaman, de la diffraction des rayons X et meˆme de la microscopie
en balayage n’offrent plus des re´solutions spatiales adapte´es pour faire des mesures de de´formation pre´cises.
Le recours a` la microscopie e´lectronique en transmission est devenue ne´cessaire pour re´pondre aux besoins
de caracte´risation impose´s par ces dispositifs. La mise au point de techniques de mesure de de´formation
performantes en utilisant cet instrument est alors devenue ne´cessaire. C’est dans ce cadre que se place
l’e´tude re´alise´e durant ce travail de the`se.
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Pre´sentation du sujet de the`se
Ce travail de the`se a e´te´ re´alise´ au sein du Laboratoire d’E´tude des Mate´riaux par Microscopie Avance´e
(LEMMA). Ce laboratoire fait partie du Service de Physique des Mate´riaux et des Microstructures (SP2M)
inclu dans l’Institut NanoScience et Cryoge´nie (INAC) de´pendant de la Direction des Sciences de la Matie`re
(DSM) du Commissariat a` l’E´nergie Atomique (CEA) de Grenoble. Je tiens a` remercier la Re´gion Rhoˆne-
Alpes qui m’a permis, a` travers un financement du cluster Micro-Nano, de re´aliser cette the`se.
Ce travail de the`se porte sur la mesure locale de de´formation par microscopie e´lectronique en transmis-
sion. Le microscope e´lectronique en transmission (TEM) est en effet un des seuls outils capables de re´aliser
des mesures de de´formation avec une re´solution spatiale de l’ordre du nanome`tre tout en gardant une sen-
sibilite´ en de´formation suffisante. Nous nous sommes inte´resse´s ici a` diffe´rentes techniques (Moire´s, faisceau
convergent, nano-diffraction, holographie) en tentant de de´terminer pour chacune d’entre elles la re´solution
spatiale, la sensibilite´ en de´formation maximales ainsi que les diffe´rents cas d’application. Chaque technique
a aussi fait l’objet d’e´tudes the´oriques et expe´rimentales approfondies sur les origines de leur sensibilite´ a`
la de´formation et sur les parame`tres pouvant influencer la qualite´ des re´sultats expe´rimentaux. Nous avons
eu un recours intensif aux simulations nume´riques par e´le´ments finis afin de prendre en compte les effets de
relaxation de contrainte dans les e´chantillons de´die´s a` la microscopie e´lectronique en transmission (Clement
et al., 2004) et d’en comparer les re´sultats avec l’expe´rience.
Un bref historique de ces trois anne´es de the`se permettra de pre´senter la manie`re dont mes travaux se
sont de´roule´s et de comprendre la pre´sence des quatre techniques de´veloppe´es dans ce travail.
Le projet re´gion sur lequel est base´e ma the`se pre´voyait une collaboration avec diffe´rents laboratoires
re´gionaux, en particulier le LEPMI (Laboratoire d’E´lectrochimie et de Physicochimie des Mate´riaux et des
Interfaces) a` Grenoble pour des mesures µRaman et l’INL (Institut des Nanotechnologies de Lyon) pour des
mesures par gonflement de membranes.
L’utilisation de la technique des moire´s a permis de finaliser une e´tude comparative entre trois techniques
de mesures de de´formation (moire´s, µRaman, diffraction X) et de re´aliser des mesures avec les personnes du
LEPMI. Cette courte e´tude a aussi e´te´ l’occasion de prendre en main les diffe´rents microscopes disponibles
au laboratoire, les programmes de simulations par e´le´ments finis et bien suˆr, la microscopie e´lectronique
elle-meˆme.
Le faisceau convergent (CBED : Convergent Beam Electron Diffraction), sujet initial de la the`se, a alors
e´te´ aborde´ en poursuivant les e´tudes commence´es par Laurent Cle´ment sur l’apparition des phe´nome`nes
d’e´largissement des lignes de HOLZ (High Order Laue Zone) dans les cliche´s CBED sous l’influence de
de´formation. Une fois l’origine du phe´nome`ne bien comprise, les re´sultats expe´rimentaux ne se sont pas re´ve´le´s
a` la hauteur des espe´rances attendues, en particulier par rapport a` l’expertise importante que demande
le CBED dans le traitement des donne´es. Si cette technique est sans doute l’une des plus sensibles a` la
de´formation, elle s’ave`re tre`s lourde en terme de calcul pour eˆtre employe´e de fac¸on re´gulie`re.
En se rapprochant de la re´alite´ industrielle, une certaine effervescence s’e´tait cre´e´e autour de la technique
de nano-diffraction applique´e a` la mesure de de´formation. Les re´sultats inte´ressants obtenus par l’e´quipe de
caracte´risation de ST Microelectronics (et particulie`rement Laurent Cle´ment) m’ont rapidement amene´ a` me
questionner sur les performances que pouvait apporter un microscope de dernie`re ge´ne´ration comme le Titan
sur ce type de proble´matique. Dans un premier temps, en marge du travail sur le faisceau convergent, j’ai
voulu reproduire cette technique au laboratoire puis mettre au point un programme de traitement ade´quat.
Les premiers re´sultats, extreˆmement prometteurs, ont rapidement ne´cessite´ un investissement plus important
afin d’approfondir la technique pour la rendre plus sensible et mieux re´solue.
Entre temps Martin Hy¨tch publiait son article sur l’holographie en champ sombre (Hytch et al., 2008)
pre´sentant des mesures de de´formation sous forme de cartes, bien re´solues et avec une bonne sensibilite´
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en de´formation. Pousse´ par une certaine curiosite´ intellectuelle, une connaissance un peu plus robuste du
microscope et de son incroyable stabilite´ en holographie et fortement soutenu par David Cooper, nous avons
ensemble tente´ de reproduire la technique d’apre`s les quelques informations fournies dans la publication.
Apre`s quelques semaines de recherche, nous sommes parvenus a` obtenir nos premiers hologrammes avec une
qualite´ telle que nous avons de´cide´ de continuer a` explorer la technique plus avant.
Structure du manuscrit
Avant toute chose, je tiens a` m’excuser aupre`s du lecteur de la pre´sence de certains anglicismes, utilise´s
par commodite´ car employe´s dans le langage courant du microscopiste (comme “tilt” ou “shift”) ou pour
e´viter des paraphrases et alle´ger ainsi le texte (tel splitting pour e´largissement des lignes de HOLZ).
Ce me´moire est structure´ en six parties, les deux premie`res reveˆtant un caracte`re ge´ne´ral, chacune des
quatre autres e´tant consacre´e a` une technique spe´cifique :
La premie`re partie fait un rappel des diffe´rentes techniques de mesures de de´formation dont la re´solution
est nanome´trique au moins dans une direction de l’espace. Les techniques usuelles sont pre´sente´es,
telle la diffraction des rayons X, le µRaman, l’EBSD (Electron Back Scatter Diffraction) et la haute
re´solution, le CBED et le champ sombre en TEM ainsi que des techniques plus spe´cifiques ou plus
re´centes comme le MEIS (Medium Energy Ion Scattering), la flexion de membranes, les moire´s, le
LACBED (Large Angle CBED), la nano-diffraction et l’holographie en champ sombre.
La seconde partie pre´sente certains de´tails expe´rimentaux d’ordre ge´ne´ral, telles les techniques de pre´pa-
ration d’e´chantillons en microscopie e´lectronique en transmission (polissage tripode, pre´paration FIB
(Focus Ion Beam) et clivage). Quelques e´chantillons sont pre´sente´s spe´cifiquement ainsi que les deux
microscopes utilise´s dans ce travail.
La troisie`me partie est consacre´e a` la technique des moire´s en TEM, premie`re technique utilise´e dans
mon travail de the`se. Les re´sultats obtenus par cette me´thode ont e´te´ compare´s avec des mesures en
µRaman et en diffraction des rayons X.
La quatrie`me partie est de´die´e au faisceau convergent, exclusivement oriente´e sur l’e´largissement des
lignes de HOLZ. L’e´tude sur leur origine et les diffe´rents parame`tres les influenc¸ant permettront de
commenter les re´sultats expe´rimentaux. Ces derniers sont compare´s a` des mesures par flexion de mem-
branes re´alise´s pour comparer les deux me´thodes.
Le chapitre cinq de´crit la mesure de de´formation par nano-diffraction et les conditions d’illumination
spe´cifiques qui caracte´rise cette technique. Une description de l’algorithme permettant de retrouver les
positions des diffe´rentes taches de diffraction dans les cliche´s expe´rimentaux sera re´alise´e afin de bien
comprendre l’origine des re´sultats expe´rimentaux pre´sente´s par la suite et de pouvoir les commente´s
avec plus de de´tails.
La sixie`me et dernie`re partie fait e´tat des conditions particulie`res qui font du Titan un microscope tre`s
inte´ressant pour l’holographie en champ sombre. Les diffe´rents parame`tres influenc¸ant les hologrammes
sont aussi aborde´s afin de mieux comprendre les re´sultats expe´rimentaux.
La conclusion permettra de revenir sur les diffe´rentes techniques de mesures de de´formation e´tudie´es, d’en
faire une comparaison et de de´finir les types d’e´chantillons adapte´s pre´fe´rentiellement a` chaque technique.
Les annexes pre´senteront des de´tails importants mais n’e´tant pas novateurs et de´ja` pre´sente´s dans cer-
taines the`ses (Clement, 2006; Houdellier, 2006; Villert, 2008; Romain-Latu, 2006; Hue, 2008) sur les rappels
des lois de l’e´lasticite´ line´aire, les simulations me´caniques par e´le´ments finis ainsi que les simulations dyna-





Mesure de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique : E´tat de l’art
Dans ce chapitre, la plupart des techniques de mesure de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique sont
aborde´es. La plupart du temps, le choix d’une technique de´pend de l’e´chantillon a` disposition ainsi que
la re´solution et la sensibilite´ en de´formation recherche´e. La fac¸on dont les donne´es sont produites peut
e´galement se re´ve´ler eˆtre un crite`re de choix : spectres (rayon X, Raman, MEIS), images dans l’espace
re´el (microscopie haute re´solution, holographie en champ sombre, Moire´s), images dans l’espace re´ciproque
(nano-diffraction, CBED, EBSD) ou valeurs moyennes (Bulge test, courbure d’e´chantillon). Ce chapitre,
se voulant ge´ne´ral, tente de regrouper une grande partie des me´thodes commune´ment utilise´es. Dans une
premie`re partie, les techniques ge´ne´rales sont pre´sente´es, telle la diffraction des rayons X, la spectroscopie
Raman, etc. La deuxie`me partie est, quant a` elle, centre´e sur l’outil le plus adapte´ a` la mesure de de´formation
a` l’e´chelle nanome´trique et principalement utilise´ dans cette the`se : le microscope e´lectronique.
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I.1 Introduction
Avant d’aller plus avant dans la description des techniques, il est ne´cessaire d’e´tablir quelques de´finitions
afin de rendre ce chapitre plus facile et plus agre´able a` lire.
Tout d’abord, les termes “me´thode de mesure de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique” regroupent l’en-
semble des techniques dont la re´solution, dans au moins une direction de l’espace, est infe´rieure a` 500 nm.
Ensuite, lorsqu’il est question de mesure de de´formation, il n’est pas rare d’entendre parler de mesure de
contrainte et d’assimiler les deux termes du fait qu’ils sont lie´s par les lois de l’e´lasticite´ line´aire. Cependant,
la mesure de contrainte est relie´e a` la mesure d’une force et est accessible seulement au travers de cap-
teur d’effort (expe´rience de traction). La mesure de de´formation, quant a` elle, est relie´e a` la mesure d’un
de´placement, aussi bien atomique que macroscopique, ce sur quoi s’appliquent la plupart des me´thodes de
mesures. Finalement, aux e´chelles conside´re´es dans cette the`se, il est plus judicieux de parler de mesures de
de´formation, qui sont ve´ritablement mesure´es, que de mesures de contrainte, qui sont obtenues graˆce a` un
calcul dans la plupart des cas.
Il est aussi ne´cessaire de noter la pre´sence de deux phe´nome`nes distincts qui se regroupent dans l’unique
terme “de´formation” : les de´formations e´lastiques et les de´formations plastiques. Comme le nom l’indique,
les de´formations e´lastiques correspondent aux de´formations qui disparaissent si l’on retire la sollicitation sur
le mate´riau. Les de´formations e´lastiques sont caracte´rise´es par un phe´nome`ne re´versible. Les de´formations
plastiques, quant a` elles, correspondent a` une certaine forme de re´arrangement (dislocations, macles, ...)
au sein du mate´riau de sorte que meˆme si la sollicitation cesse, le mate´riau ne pourra jamais revenir a`
son e´tat d’origine. Elles sont de´finies comme irre´versible. A l’e´chelle conside´re´e dans ce travail, tous les
phe´nome`nes de plasticite´ apparaissent comme des de´fauts et, bien que l’on puisse les caracte´riser ou mesurer
leurs densite´s, il est difficile de les relier a` la grandeur physique qu’est la de´formation plastique. Ainsi, et
ce pour toute la suite, lorsqu’il sera question de de´formation, cela concernera uniquement les de´formations
e´lastiques.
Apre`s ces quelques pre´cisions, il est maintenant possible de passer a` la pre´sentation des diffe´rentes tech-
niques de mesures de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique.
I.2 Techniques hors microscopie e´lectronique
I.2.1 Diffraction de rayons X
Dans le cas des rayons X (RX), l’e´chantillon est illumine´ par une source photonique dont la longueur
d’onde se situe autour de 0,1 nm (pour un rayonnement synchrotron), condition ide´ale pour diffracter sur
les mailles du re´seau atomique. Les angles de diffraction permettant de caracte´riser la position des pics de
diffraction en RX se mesurent en degre´s. Afin de mesurer leur position, les de´tecteurs balayent l’espace et
re´cupe´rent un spectre (figure I.1). Un de´calage du maximum du pic de diffraction correspond a` une variation
du parame`tre de maille de la structure et de´montrera la pre´sence de de´formation. L’attrait de la diffraction
de rayons X repose sur sa tre`s grande sensibilite´ en de´formation, de l’ordre de 5.10−6, mais son principal
inconve´nient est sa faible re´solution spatiale (autour de 1 mm2 pour la sensibilite´ pre´cite´e).
Cependant, la ge´ne´ralisation des sources synchrotrons et les re´centes ame´liorations dans les syste`mes
optiques de focalisation ont permis de faire descendre la re´solution au-dessous du micron. Il existe trois
me´thodes distinctes permettant d’obtenir des re´solutions sub-microniques en terme de mesure de de´formation
par la technique de diffraction des rayons X.
Micro-diffraction : La technique de micro-diffraction consiste a` focaliser un faisceau de rayon X mono-
chromatique a` la surface de l’e´chantillon dans une zone pouvant atteindre 5 µm de coˆte´ (Matsui et al.,
2002). La sensibilite´ atteinte par ce type d’illumination se situe dans la gamme des 1.10−5. En utilisant
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un guide d’onde, il est possible de re´duire la re´solution de cette me´thode dans une direction de l’espace
jusqu’a` 100 nm (Fonzo et al., 2000; Wolf et al., 2003). Cependant, cette diminution de la taille de sonde
se traduit par une perte de sensibilite´ en de´formation d’un facteur 10, atteignant au mieux 1.10−4.
Diffraction haute re´solution : Une seconde technique, connue sous le nom de diffraction haute re´solution
(High Resolution X-Ray Diffraction : HR-XRD), permet d’atteindre des re´solutions nanome´triques
dans la mesure de de´formation pour des structures pe´riodiques (Shen and Kycia, 1997; Eberlein et al.,
2007). Dans ce cas pre´cis, un sous-re´seau d’interfe´rence est cre´e´ par les structures et permet de remonter
aux donne´es sur leur taille et leur e´tat de contrainte. Afin de rendre de telles mesures quantitatives,
l’utilisation de mode`les nume´riques est indispensable. D’apre`s ces mode`les, des diagrammes d’intensite´
sont simule´s et compare´s a` ceux obtenus par l’expe´rience. La re´solution spatiale de cette me´thode se
situe autour de la dizaine de nanome`tres pour une sensibilite´ de 1.10−5 (Gailhanou et al., 2007).
Diffraction en faisceau blanc : La dernie`re approche utilisable en diffraction de rayons X est l’obtention
de diagramme de diffraction de Laue a` l’aide d’un faisceau blanc. La difficulte´ de cette technique
re´side dans le fait que la longueur d’onde n’est pas connue, ce qui ne permet pas de re´soudre la loi de
Bragg de fac¸on directe. Ce proble`me est re´solu la plupart du temps en mesurant les angles entre des
taches de diffraction fortes et en les corre´lant avec des structures cristallographiques connues. Lorsque
trois re´flexions ou plus ont e´te´ indexe´es, l’orientation du cristallite e´tudie´ peut eˆtre calcule´e ainsi que
les positions des autres spots diffracte´s (Gerson, 2008). Ce type de me´thode permet d’atteindre des
tailles de sondes de 100 nm (Liu et al., 2005), pour une sensibilite´ de l’ordre de 1.10−4. De plus, cette
technique permet de mesurer les de´formations en trois dimensions (Larson et al., 2002).
Le grand avantage de ces trois techniques est qu’il n’y a pas de pre´paration destructive d’e´chantillon,
ce qui permet de ne pas modifier le champ de contrainte pre´sent au sein de l’e´chantillon. Cependant, afin
d’obtenir les meilleurs re´sultats, les sources de photons doivent eˆtre obtenues par rayonnement synchrotron,




















Figure I.1: Spectres X (re´alise´ par Joe¨l Eymery) d’un e´chantillon compose´ d’un substrat de silicium (pic
de re´fe´rence), d’une couche d’oxyde enterre´e et d’une couche de silicium contraint (sSi). L’e´troitesse du pic
du silicium re´ve`le la bonne qualite´ cristalline du substrat. A l’inverse, la largeur du pic de Bragg dans la
couche contrainte re´ve`le la pre´sence de relaxation de contrainte due a` la pre´sence de de´fauts (principalement
des dislocations). La distance entre les deux pics permet de mesurer la de´formation dans la couche de sSi.
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I.2.2 Spectroscopie µRaman
La spectroscopie Raman, du nom de son de´couvreur indien Chandrashekhara Venkata Raˆman en 1928
(Raman, 1928), provient de l’interaction photons/phonons au sein d’un mate´riau. Dans cette technique,
l’e´chantillon est illumine´ par une source laser, ge´ne´ralement dans le spectre UV-visible, qui va interagir
avec les liaisons inter-atomiques. Les liaisons excite´es vont re´e´mettre dans une longueur d’onde qui leur est
spe´cifique car de´pendante du type de liaison chimique, du mouvement des liaisons, ... Toute modification de
la liaison se traduira par un de´placement du pic Raman (shift Raman) dans l’espace des longueurs d’onde,
aussi appele´ nombre d’onde (figure I.2). Ainsi, la pre´sence de de´formation dans le cristal peut eˆtre mesure´e
si l’on dispose d’une zone de re´fe´rence non contrainte dans l’e´chantillon. La profondeur de pe´ne´tration des
radiations lumineuses, de´pendant fortement du type de mate´riau et de la longueur d’onde utilise´e, s’e´tale sur
une gamme de 5 nm a` 10 µm (Romain-Latu, 2006). Le diame`tre des sondes lumineuses se situe typiquement
autour de 800 nm pour une longueur d’onde UV de 369 nm (Hartmann et al., 2007). La sensibilite´ de cette
technique est donne´e la plupart du temps en terme de contrainte et descend jusqu’a` 20MPa. En appliquant
la loi de Hooke au silicium, cette sensibilite´ en contrainte e´quivaut a` une sensibilite´ en de´formation de 1.10−4
(Romain-Latu, 2006).
La mise en place de la technique de µRaman e´tant relativement aise´e, la litte´rature regorge de publications
ayant trait a` la mesure quantitative de de´formation par cette technique (Gleize et al., 2000; Cros et al., 2007;
Gries et al., 2008; Lachman et al., 2009). Mais ce sont les mesures sur silicium qui sont les plus documente´es
(Anastassakis et al., 1970; Brunner et al., 1989; Meyer et al., 1991; Dombrowski et al., 1999; Senez et al.,
2003; Latu-Romain et al., 2007; Himcinschi et al., 2007; Hartmann et al., 2007)
Quelques pre´cautions doivent eˆtre prises lors des mesures Raman du fait de la forte puissance des sources
lumineuses incidentes. En effet, le mate´riau s’e´chauffe sous le faisceau, conduisant a` une dilatation du re´seau
cristallin et a` un shift Raman (Cowley, 1965; Menendez and Cardona, 1984). Dans les cas les plus extreˆmes,
des phe´nome`nes de relaxation de contraintes peuvent apparaˆıtre au niveau des interfaces, rendant la me-
sure inexacte. La possibilite´ de re´duire la puissance incidente est assez limite´e car la diffusion Raman est
un phe´nome`ne peu intense. Ce phe´nome`ne d’e´chauffement parasite est donc difficile a` maˆıtriser et plus











Nombre d'onde (cm  )-1
(a) (b)
Figure I.2: Figures obtenues par Denis Rouchon. (a) Se´rie de spectres Raman acquis sur des lignes de
silicium contraintes (sSi) de´pose´es sur un substrat SOI. (b) De´tail d’un spectre sur une ligne : deux pics
sont clairement visibles, l’un correspondant au silicium relaxe´ du substrat, l’autre au silicium contraint. La
distance entre les deux pics est lie´e a` la de´formation dans le mate´riau.
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I.2.3 Medium Energy Ion Scattering : MEIS
Le MEIS est une me´thode d’analyse base´e sur la re´trodiffusion d’ions le´gers dans la matie`re. La partie
des ions interagissant e´lastiquement avec les noyaux atomiques va perdre une quantite´ d’e´nergie spe´cifique
a` l’atome conside´re´ et a` sa position sous la surface. En effet, plus un noyau est situe´ en profondeur dans
le cristal, plus l’ion re´trodiffuse´ perdra d’e´nergie pour entrer puis ressortir du cristal. L’e´nergie des ions
e´mergents est analyse´e a` l’aide d’un spectrome`tre en e´nergie.
La MEIS est de´composable en trois parties principales : la source d’ion, la ligne de focalisation et le
spectrome`tre de de´tection :
La source d’ion : Afin de ge´ne´rer les ions incidents, un plasma est cre´e´ a` partir d’un gaz dont on peut
choisir la composition. Dans le cas ge´ne´ral, des gaz le´gers sont se´lectionne´s, tel l’hydroge`ne ou l’he´lium,
mais il est possible d’utiliser un gaz quelconque. Ce plasma est alimente´ par une source d’e´lectrons
provenant d’un filament de tungste`ne-rhe´nium et est confine´ dans un faible volume (' 3 mm3) par
un champ e´lectromagne´tique afin de ne pas soumettre les mate´riaux environnants a` des contraintes
thermiques trop fortes et de garder le plasma le plus stable possible dans le temps (figure I.3(c)). Une
faible tension ne´gative est applique´e au niveau du nez d’extraction afin d’extirper les ions du plasma.
Ces derniers sont alors acce´le´re´s a` quelques keV a` l’aide d’un autre e´tage de tension (environ 15 kV).












































Figure I.3: (a) Photo de l’e´tage source et acce´le´ration du MEIS. (b) Ligne de focalisation et chambre de
de´tection. (c) Pie`ce dans laquelle est cre´e´e la source d’ions. Le syste`me de confinement, en forme de ressort,
est visible au centre. (d) Spectre typique correspondant a` une couche de SiGe (Ge dans la partie supe´rieure)
de´pose´e sur silicium. La couche d’oxyde, de tre`s faible e´paisseur, apparaˆıt nettement dans le bas du spectre
(seuil de l’oxyge`ne).
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magne´tique. Cette e´tape, qui de´finit la trajectoire des ions suivant leur masse, permet de se´lectionner
une seule espe`ce d’ion tout en enlevant les impurete´s pre´sentes dans le gaz servant a` former le plasma.
Ce faisceau “monochromatique” est alors acce´le´re´ par une se´rie d’e´tages d’acce´le´ration jusqu’a` une
e´nergie allant de 50 a` 400 keV (figure I.3(a)). Une fois les ions acce´le´re´s, le faisceau est focalise´ a`
l’aide d’une se´rie de lentilles e´lectrostatiques puis limite´ et rendu quasi-paralle`le par un groupe de
diaphragmes avant d’eˆtre projete´ sur l’e´chantillon (figure I.3(d)).
Le spectrome`tre de de´tection : Les ions ayant interagi avec l’e´chantillon sont re´trodiffuse´s dans tout
l’espace et collecte´s par un spectrome`tre en e´nergie. Le de´tecteur ne remplissant pas tout l’espace, les
donne´es de sorties sont repre´sente´es par des graphes dont les abscisses repre´sentent les angles entre
de´tecteur et faisceau et dont les ordonne´es de´signent les e´nergies (figure I.3(d)).
Le MEIS est une technique d’analyse de surface car les ions re´trodiffuse´s proviennent d’une zone qui n’atteint
gue`re plus d’une centaine de nanome`tres d’e´paisseur. Cette technique est particulie`rement efficace pour les
tre`s faibles e´paisseurs (de une couche atomique a` quelques dizaines de nanome`tres). C’est pourquoi on peut
la qualifier de me´thode de mesure de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique, bien que la taille de la sonde
ionique a` la surface de l’e´chantillon soit d’environ 0,5×1 mm2. La mesure des de´formations n’est donc possible
que sur une direction de l’espace, perpendiculaire a` la surface de l’e´chantillon, et ce pour les e´chantillons
homoge`nes.
Afin d’effectuer la mesure de de´formation, l’e´chantillon est d’abord oriente´ de telle fac¸on que les ions
incidents soient proches d’un axe cristallographique principal (mais pas dessus afin d’e´viter les phe´nome`nes
de canalisation). Le de´tecteur est ensuite place´ de fac¸on a` imager un autre axe cristallographique connu :
la pre´sence d’un axe cristallographique vu par les ions re´trodiffuse´s se traduit par la pre´sence d’une ombre
dans le spectre 2D MEIS (phe´nome`ne de blocage). La modification de la direction de cet axe en fonction
de l’e´paisseur (et donc de l’e´nergie des ions e´mergents) traduit la pre´sence de de´formation : le rapport
entre les distances inter-atomiques dans le plan et perpendiculairement au plan de l’e´chantillon est modifie´.
La sensibilite´ du MEIS a` la de´formation est d’environ 1.10−3. Cette technique a e´te´ utilise´e avec succe`s
sur quelques structures telles que des couches de SiO2 (Moon and Lee, 2003), des nanofils de germanium
(Sumitomo et al., 2003) ou des boˆıtes quantiques de GaN (Jalabert et al., 2005).
I.2.4 Flexion de membranes : Bulge Test, vibrome´trie et nano-indentation
Il est possible de caracte´riser des couches fines de mate´riaux (d’une e´paisseur typique allant de la dizaine a`
la centaine de nanome`tres) a` l’aide de me´thodes de mesures macroscopiques. C’est le cas des mesures de bulge
test (gonflement de membranes), de vibrome´trie et de nano-indentation. Ces trois me´thodes sont base´es sur
la re´ponse de la membrane a` une sollicitation me´canique parfaitement calibre´e. La re´alisation des membranes
(pre´sente´e plus en de´tails dans la partie IV.5.1) peut se faire sous diffe´rentes formes, donnant acce`s a` des
caracte´ristiques diffe´rentes tels la contrainte moyenne, le module d’Young, le coefficient de Poisson ou le
moment de flexion (Martins et al., 2009). Ainsi, les membranes peuvent eˆtre re´alise´es sous forme de carre´s,
rectangles, poutres rectangulaires, poutres triangulaires, etc. Du fait de leurs caracte´ristiques macroscopiques
et de la ge´ome´trie des e´chantillons, il est ne´cessaire de de´finir deux directions de re´solution. La premie`re, la
re´solution en profondeur, est directement lie´e a` l’e´paisseur de la couche e´tudie´e et peut aise´ment se situer
en dec¸a` de la centaine de nanome`tres. La seconde, la re´solution late´rale, de´pend de la taille de la membrane
et se situe ge´ne´ralement autour du millime`tre pour les techniques de Bulge test et de vibrome´trie et peut
descendre jusqu’a` une dizaine de microns pour la nano-indentation.
Bulge Test : Cette expe´rience consiste a` appliquer une pression homoge`ne sur la face d’une membrane a`
l’aide d’un gaz (figure I.4). Pour re´aliser ce type de manip, les membranes sont de type rectangulaire
ou carre´, ce qui permet de simplifier les lois de comportement analytiques tout en donnant une bonne
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e´tanche´ite´ au syste`me (Edwards et al., 2004; Martins et al., 2009). La de´flection de la membrane est
mesure´e par un syste`me d’interfe´rome´trie optique permettant des mesures de de´flection pre´cises a` 5
nanome`tres pre`s. Les pressions utilise´es lors de l’expe´rience se situent dans une gamme de 10 a` 400
mbar, en fonction de l’e´paisseur de la membrane conside´re´e.












Ou` P repre´sente la pression applique´e sur la membrane, h le maximum de de´flection, σ0 la contrainte
moyenne dans la couche, E le module d’Young, ν le module de Poisson, 2a et 2b la largeur et la
longueur de la membrane, C1(a, b) et f(ν, a, b) des parame`tres ajuste´s en fonction de la forme de la
membrane et du module de Poisson, calcule´s par simulation nume´rique (Maierschneider et al., 1995).
La line´arisation de l’e´quation (I.1) par le trace´ de
P
h
= g(h2) permet de remonter au module d’Young
par la mesure du coefficient directeur de la droite et a` la contrainte dans le film par l’ordonne´e a`
l’origine. Cette de´termination est rendue possible si et seulement si le coefficient de Poisson est de´ja`
connu. Cependant, suivant les rapports de forme de la membrane (largeur, longueur), il est possible
de mesurer le coefficient de Poisson de la membrane au travers de la variation du coefficient f(ν, a, b)
(Vlassak and Nix, 1992). Cette me´thode n’est cependant pas d’une grande pre´cision et ge´ne`re une erreur
importante dans la de´termination du module d’Young et de la contrainte. Les pre´cisions atteintes pour
la mesure de E et σ0 se situe entre 5 et 10% (Martins et al., 2009). Une sensibilite´ minimale en
contrainte de 10 a` 20 MPa est obtenue par cette technique, ce qui correspond a` une sensibilite´ en
























Figure I.4: Figures tire´s de la the`se de Paolo Martins (Martins, 2009). (a) et (b) Principe de la manip
de Bulge test : lorsqu’on applique une pression sous la couche grave´e, celle-ci se de´forme et la mesure du
maximum de de´flection donne acce`s a` la contrainte dans la couche. (c) Image obtenue par interfe´rome´trie
de la de´flection d’une membrane de Si3N4 rattache´e a` un substrat de silicium.
Vibrome´trie : La vibrome´trie, comme son nom l’indique, va consister a` faire vibrer me´caniquement la
membrane par une sollicitation de type vibration pie´zoe´lectrique (Degen et al., 2001). Les formes
des membranes sont ge´ne´ralement rectangulaires car les formes des modes propres en vibrations sont
parfaitement connues et facilement mode´lisables pour de telles ge´ome´tries. Les fre´quences auxquelles
apparaissent ces modes propres, lie´es a` la rigidite´ de la membrane, donnent des informations sur
la contrainte et le module d’Young de celle-ci. En prenant en compte les effets de variations de la




























Les indices m et n sont les nombres de de´formation modale, E repre´sente le module d’Young, ν le
coefficient de Poisson, ρ la masse volumique, 2a, 2b et t les longueurs, largeurs et e´paisseurs des
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membranes, σ0 la contrainte moyenne.
Comme pour les mesures de Bulge Test, la pre´cision des mesures est de l’ordre de 10% pour une
sensibilite´ le´ge`rement supe´rieure : de l’ordre de 50 MPa, soit 2, 5.10−4 (Martins, 2009).
Nano-indentation : De fac¸on similaire au Bulge Test, la nano-indentation consiste en l’application d’une
force sur la membrane mais cette fois-ci de fac¸on ponctuelle (Taylor, 1991). L’application de la force
sur la membrane est re´alise´e a` l’aide d’un nano-indenteur ou a` partir de pointes de microscopes a` force
atomique (AFM)(Jozwik et al., 2004) comme visible en figure I.5(a) et (b). Cela permet de conside´rer
le point d’application de la force comme ponctuel, le rayon de courbure de la pointe AFM se situant
autour d’une dizaine de nanome`tres. La relation entre la force applique´e F et la de´flection h de la




















Dans cette expression, σ0 repre´sente la contrainte moyenne, α′, β′ et C0 sont des coefficients relie´s a` la
forme de la membrane et calcule´s par e´le´ments finis (Jozwik et al., 2004), ν est le coefficient de Poisson,
η une constante de valeur 1, 9.10−2, 2a, 2b et t les longueurs, largeurs et e´paisseurs des membranes.



























g(k0) est exprime´ suivant des fonctions de Bessel de premie`re et seconde espe`ce a` l’ordre 0 et 1
(respectivement Y0, Y1, K0 et K1) et des fonctions de Bessel modifie´es de premie`re et seconde espe`ce
















Figure I.5: Figures tire´s de la the`se de Paolo Martins (Martins, 2009). (a) Sche´ma de la mesure par nano-
indentation a` l’aide d’un indenteur. (b) Meˆme chose a` l’aide d’une pointe AFM. Dans les deux cas, la donne´e
de la force et de la de´flection correspondante donne acce`s a` la contrainte dans la couche.
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Cette me´thode permet d’obtenir une tre`s grande pre´cision dans la mesure des contraintes, en particulier
si les membranes sont suffisamment souples pour eˆtre indente´es a` l’aide d’une pointe AFM (Martins
et al., 2009). Les mesures sont donne´es a` 5% pre`s avec une sensibilite´ en contrainte de 5 MPa, soit une
sensibilite´ en de´formation de 2, 5.10−5 pour du silicium parfait.
I.3 Mesures de de´formation par microscopie e´lectronique
La microscopie e´lectronique se base sur l’illumination de l’e´chantillon par un faisceau d’e´lectrons pour
acce´der a` des donne´es sur la nature des mate´riaux, leurs compositions et bien suˆr leurs proprie´te´s phy-
siques. La faible longueur d’onde caracte´risant l’onde e´lectronique (1,97 pm a` 300 kV) promet d’atteindre
des re´solutions extraordinaires si l’on se place dans l’hypothe`se de la limite de diffraction (re´solution maxi-
male ' longueur d’onde). Cependant les imperfections des lentilles e´lectromagne´tiques ne permettent pas
pour l’instant de descendre a` des re´solutions infe´rieures a` 80 pm malgre´ la ge´ne´ralisation des correcteurs
d’aberration sphe´rique (Haider et al., 1998). Cette re´solution est cependant largement satisfaisante pour
avoir acce`s aux mesures de de´formation locales. La microscopie e´lectronique est l’une des seules techniques
permettant d’obtenir des re´solutions de l’ordre du nanome`tre dans les trois directions de l’espace. Sauf pour
le dernier paragraphe ou` le microscope a` balayage est utilise´, toutes les techniques pre´sente´es dans cette sec-
tion s’appuient sur le microscope e´lectronique en transmission. Ce dernier ne´cessite des e´chantillons minces
(e´paisseur infe´rieure a` 700 nm) qui peuvent eˆtre traverse´s par le faisceau e´lectronique.
I.3.1 Champ sombre
La microscopie en champ sombre, technique e´prouve´e en microscopie e´lectronique, est sensible aux
de´formations des mate´riaux. Apre`s avoir brie`vement rappele´ son principe de fonctionnement, plusieurs tra-
vaux re´cents seront pre´sente´s.






40 nm 40 nm
Figure I.6: Figures tire´es de la the`se de Joe¨l Cagnon (Cagnon, 2004). (a) Image expe´rimentale en champ
sombre (tache (220)) d’une couche d’In0.25Ga0.75As de 10 nm d’e´paisseur sur GaAs. (b) Simulation corres-
pondant a` l’image visible en (a). (c) et (d) Profils respectifs des images (a) et (b) pris de fac¸on perpendiculaire
a` la couche.
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une famille donne´e de plans diffractants : l’e´chantillon est tilte´ hors de l’axe de zone de fac¸on a` exciter
pre´fe´rentiellement la tache de diffraction correspondante. Avec le faisceau transmis, il reste ainsi deux ondes.
Un diaphragme (diaphragme objectif) est alors inse´re´ dans le plan focal image (plan de diffraction) afin de
se´lectionner seulement la tache diffracte´e. Lors du retour en mode image, seuls les e´lectrons diffractants dans
la direction se´lectionne´e contribuent a` l’intensite´ dans l’image.
Dans le cadre de la mesure de de´formation, la pre´paration d’e´chantillon pour la microscopie en trans-
mission ge´ne`re des phe´nome`nes de relaxation de contraintes et les zones proches de la zone de´forme´e ne se
retrouvent plus en conditions de diffraction pour la tache se´lectionne´e, d’ou` une variation de contraste. Dans
le cas de couches 2D, cette technique permet de remonter a` la mesure quantitative de de´formation et de
compositions dans le mate´riau (Cerva, 1991; Perovic et al., 1991; Cagnon et al., 2001; Cagnon et al., 2003).
En effet, a` l’aide d’images simule´es dynamiquement couple´es a` des simulations nume´riques par e´le´ments
finis, il est possible de faire correspondre un mode`le nume´rique avec l’expe´rience. Dans de tels cas, une sen-
sibilite´ de 5.10−4 avec une re´solution de l’ordre de 2-3 nm a e´te´ atteinte. Cependant, les images provenant
d’e´chantillons plus complexes restent difficiles a` interpre´ter quantitativement, mais permettent une analyse
qualitative extreˆmement rapide.
I.3.2 Technique des Moire´s
La formation de franges de Moire´s dans le cas de la microscopie en transmission apparaˆıt par un
phe´nome`ne de double diffraction entre deux mate´riaux superpose´s. En conside´rant un faisceau incident
~k0 arrivant sur le premier mate´riau, celui-ci va diffracter dans une direction ~k1 = ~k0 + ~g1. En restant dans
le cas cine´matique (une seule re´flexion dans l’e´paisseur du cristal), un e´lectron incident peut diffracter sur
le mate´riau 2, donnant lieu a` un nouveau faisceau ~k2 = ~k0 + ~g2. Les faisceaux issus de chacun des deux
mate´riaux vont alors interfe´rer entre eux, donnant naissance a` un re´seau d’interfe´rences dont la pe´riode est
caracte´rise´e par le vecteur des Moire´s : ~gM = ~g1 − ~g2. L’introduction d’un diaphragme objectif autour du
faisceau transmis permet finalement de se´lectionner pre´fe´rentiellement ces faisceaux et d’obtenir le contraste
de moire´s.
Cette technique fut surtout utilise´e pour l’observation de de´fauts dans certains mate´riaux, tels que la





k  + g





g  - g
1 2
Figure I.7: (a) Sche´ma repre´sentant le phe´nome`ne d’apparition des franges de Moire´s : deux vecteurs issus,
par diffraction, de deux mate´riaux superpose´s vont venir interfe´rer au niveau du plan image. (b) Image
expe´rimentale repre´sentant une ligne de silicium contrainte de´pose´e sur un substrat SOI. La variation de
l’espacement entre les franges de Moire´s sur les bords de la ligne re´ve`le la pre´sence d’effet de relaxation de
contraintes.
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mesure de de´formation, cette me´thode s’applique dans le cas ou` la nature des deux mate´riaux superpose´s est
parfaitement connue et dont l’un est parfaitement relaxe´ (ou dont on connaˆıt l’e´tat de contrainte). Ainsi, un
des mate´riaux, que l’on qualifiera de substrat par la suite, sert de re´fe´rence pour mesurer l’e´tat de contrainte
du second mate´riau. Plus les franges de Moire´s sont e´troites et plus la diffe´rence de parame`tre de maille
entre le substrat et la couche est importante. Il existe deux cas diffe´rents dans lesquels on utilise les Moire´s
pour la mesure de de´formation : dans les images haute re´solution (Legoues et al., 1991; Pailloux et al., 2000)
et dans les images “classiques” (Bugiel and Zaumseil, 1993; Hiroyama and Tamura, 1998; Androussi et al.,
2002). Bien entendu, les mesures re´alise´es a` l’aide d’image haute re´solution permettent d’obtenir plus de
de´tails, mais le champ de vue est re´duit, ce qui convient bien a` l’e´tude de nano-particules. Pour les zones
contraintes plus e´tendues, il est pre´fe´rable d’utiliser l’imagerie conventionnelle. La technique des Moire´s, qui
sera pre´sente´e plus en de´tails dans le chapitre III, a e´te´ applique´e avec succe`s sur un dispositif compose´ de
couches minces pour lequel elle s’ave`re eˆtre particulie`rement performante.
Cependant, la technique des Moire´s est extreˆmement sensible a` la de´sorientation entre substrat et couche,
d’ou` la ne´cessite´ d’effectuer au pre´alable une mesure par rayon X ou par nano-diffraction. Une fois cette
mesure effectue´e, une re´solution de 20 nm peut-eˆtre atteinte (imagerie classique), avec une sensibilite´ en
de´formation de 5.10−4.
I.3.3 Haute re´solution (HRTEM)
La technique d’imagerie par haute re´solution permet de faire l’image des colonnes atomiques dans le
mate´riau et se preˆte donc parfaitement a` la mesure des de´formations a` une e´chelle quasi-atomique. Un
bref rappel de l’obtention d’une image haute re´solution est effectue´ avant de de´tailler les deux algorithmes
principaux permettant la mesure de de´formation.
Pour obtenir une image haute re´solution, l’e´chantillon est place´ en condition d’axe de zone, dans le
but d’aligner les colonnes atomiques paralle`lement au faisceau e´lectronique. Si la re´solution le permet, les
interfe´rences entre les diffe´rents faisceaux diffracte´s apparaˆıtront, donnant lieu a` une image repre´sentant la
position des atomes dans l’e´chantillon. Il faut bien garder en teˆte que l’image est une “repre´sentation” des
colonnes atomiques. En effet, suivant la focalisation de l’e´chantillon et les diffe´rents types de de´fauts lie´s a`
l’illumination, les interfe´rences pourront eˆtre constructives (atomes blancs) ou destructives (atomes noirs)
comme visible sur les figures I.8(a) et (b). Pour les mesures de de´formation, il n’est pas franchement ne´cessaire
d’eˆtre pre´cis a` un atome pre`s, les gradients de de´formation e´tant supe´rieurs a` cette distance. Ainsi, il sera
possible d’exploiter les images sans recourir aux simulations, ne´cessaires pour de´terminer avec pre´cision la
position des atomes. Les diffe´rentes me´thodes disponibles pour traiter les donne´s des images haute re´solution
sont toutes base´es sur le meˆme principe : mesurer la position des colonnes atomiques dans l’image les unes
par rapport aux autres. Dans cette technique, le champ de de´placement est mesure´, puis de´rive´ pour obtenir
le champ de de´formation. Deux principales me´thodes ont e´te´ mises au point pour traiter les donne´es de
haute re´solution : la me´thode ”peak finding”, qui consiste en une recherche de maxima dans l’image haute
re´solution (Bierwolf et al., 1993; Bayle et al., 1994; Jouneau et al., 1994; Galindo et al., 2007) et la me´thode
des phases ge´ome´triques (GPA : Geometrical Phase Analysis) base´e sur un filtrage dans l’espace re´ciproque
(Hytch et al., 1998; Rouviere and Sarigiannidou, 2005).
Peak finding : Cette me´thode consiste a` travailler sur l’image directement et donc dans l’espace re´el. La
position des atomes est repe´re´e par une recherche de maxima. Diffe´rents types d’algorithmes existent
a` ce jour, comme ceux propose´s par Bierwolf (Bierwolf et al., 1993) ou Rosenauer (Rosenauer and
Gerthsen, 1999) ou encore la me´thode Peak Pairs (Galindo et al., 2007). Une partie de l’image (ou
une image d’un cristal non contraint) est prise pour re´fe´rence et les distances entre les atomes sont
compare´es par rapport a` celle-ci. On obtient alors une cartographie du champ de de´placement dans
l’e´chantillon. Cette me´thode requiert souvent l’aide d’un ope´rateur pour traiter les zones ou` le bruit
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est trop important pour faire converger l’algorithme. Afin de limiter cet effet, il est possible de filtrer
l’image, typiquement a` l’aide d’un filtre de Wiener, ce qui demande un peu plus de temps de calcul
et n’est pas toujours suffisant. Cette me´thode permet une re´solution atomique dans le champ de
de´placement avec une sensibilite´ e´quivalente a` celle des phases ge´ome´triques.
Me´thode des phases ge´ome´triques (GPA) : La me´thode GPA est base´e sur un algorithme utilisant
l’espace re´ciproque. En effet, la premie`re e´tape consiste a` faire la transforme´e de Fourier de l’image.
Il est alors possible de de´finir un masque autour d’une tache, tache qui correspond a` un ensemble de
fre´quences spatiales particulie`res dans l’image, et donc a` une certaine distance entre atomes. Cette
e´tape e´quivaut a` choisir une fre´quence particulie`re, ou de re´fe´rence, ~g, et a` regarder les variations dans
l’image autour de cette fre´quence. En effectuant une transforme´e de Fourier inverse, l’image filtre´e
obtenue contient une distribution d’intensite´ I~g(~r) s’e´crivant localement pour des valeurs de ~r′ = ~r+ ²
proche de ~r :
I~g(~r) = A~g(~r) cos [2pi~g.~r − 2pi~g.~u(~r) + φg] (I.8)
Ou` A~g(~r) repre´sente le contraste dans l’image et ~u(~r) le champ de de´placement. L’obtention du champ
de de´placement est alors contenu dans le terme de phase ge´ome´trique φgpa :
φgpa(~r) = −2pi~g.~u(~r) (I.9)
Les ope´rations sur cette phase permettent d’obtenir le champ de de´placement, le champ de de´formation
et le champ de rotation de l’image. De plus, il est possible de faire la meˆme chose sur un cristal non
de´forme´ et homoge`ne, a` un autre endroit de l’e´chantillon, afin de soustraire les aberrations issues de
la came´ra ou du syste`me de projection du microscope. La re´solution de cette me´thode est directement
lie´e a` la taille du masque choisi dans l’espace re´ciproque (typiquement 0.5 nm−1 soit 2 nm) et permet
une sensibilite´ de l’ordre de 10−3 en de´formation (Hue et al., 2008a).















Figure I.8: (a) et (b) Images simule´es d’un cristal de silicium d’une e´paisseur de 50 nm a` deux focalisa-
tions diffe´rentes : (a) +48 nm et (b) +88 nm. La position re´elle des colones atomiques est repre´sente´e par
l’ensemble de points en bas de chaque image. Suivant la focalisation, les colonnes atomiques apparaissent
blanches (a) ou noires (b). (c) Image haute re´solution en axe [110] a` 400kV d’une couche de Si0.85Ge0.15 de
30 nm d’e´paisseur en e´pitaxie avec une matrice de Si. (d) Cartographie des contraintes issue de l’image (c)
par la me´thode GPA.
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I.3.4 Diffraction e´lectronique par faisceau convergent (CBED)
Comme son nom l’indique, le faisceau convergent ou CBED (Convergence Beam Electron Diffraction)
consiste a` e´clairer l’e´chantillon avec un faisceau d’e´lectrons fortement convergent. Typiquement, le demi
angle de convergence α, correspondant a` la demi-ouverture du faisceau, est compris entre 5 et 20 mrad.
Deux conditions d’orientation diffe´rentes sont privile´gie´es suivant les informations que l’on veut extraire
des cliche´s. Une orientation en axe de zone permettra de de´terminer les parame`tres de maille (Morawiec,
2007), les syme´tries et autre groupe spatial d’un cristal (Steeds, 1979; Ayer, 1989) ainsi que la polarite´
d’un cristal hexagonal (Vigue et al., 2001; Nicholls et al., 2007). Le nombre de plans en conditions de
diffraction avec une orientation en axe de zone est tel qu’il est tre`s difficile de mesurer la position exacte
d’une famille de ligne de HOLZ (High Order Laue Zone) (figure I.9(a)). Ainsi, pour les mesures de de´formation
en particulier, l’e´chantillon est tilte´ de quelques degre´s hors de l’axe de zone, de fac¸on a` quitter ces conditions.
Le cliche´ obtenu est alors compose´ en presque totalite´ de lignes fines distinctes (figure I.9(b)). C’est ce type
d’orientation qui sera utilise´ dans toute la suite du me´moire.
Les lignes de HOLZ proviennent de plans de hauts indices en condition de diffraction, tre`s sensibles a` la
modification du re´seau cristallin. Ainsi, un grand nombre d’algorithmes de mesure de de´formation sont issus
du de´placement relatif de ces lignes dans le cliche´ CBED. La reconnaissance des lignes par transforme´e de
Hough (Hough, 1962; Kramer et al., 2000) et la mesure de leur position par rapport a` une re´fe´rence prise
dans le cristal non contraint permet d’obtenir une sensibilite´ de l’ordre de 2.10−4 en de´formation (Toda et al.,
2000; Benedetti et al., 2002; Armigliato et al., 2003; Zhang et al., 2006; Alexandre et al., 2008). En ce qui
concerne la re´solution, la sonde incidente, avec l’aide d’un correcteur de Cs sonde, peut avoir un diame`tre
infe´rieur a` 100 pm, soit un diame`tre de 4 nm en sortie d’e´chantillon pour une e´paisseur de 200 nm et un demi
angle de convergence de 10 mrad. Par contre, il ne faut pas perdre de vue que certains plans diffractants ont
des hauts indices, si bien qu’ils diffractent a` grand angle. De ce fait, il est possible d’obtenir des informations
selon la direction de transmission des e´lectrons. L’information obtenue n’est pas moyenne´e mais correspond
a` un sondage en 3D du cristal (Chuvilin and Kaiser, 2005).
Cette sensibilite´ dans les trois directions de l’espace rend les cliche´s CBED plus difficiles a` interpre´ter
lorsque les plans atomiques sont courbe´s le long de cette trajectoire. En effet, en vue de l’esprit, cela revient
(a) (b)
5 mrad5 mrad
Figure I.9: (a) Cliche´ CBED re´alise´ en axe de zone [1,-1,0,0] sur un fil de ZnO a` 300kV. (b) Cliche´ en axe
de zone [8,11,0] sur un cristal de silicium a` 300kV.
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a` tourner le cristal en fonction de la position dans l’e´paisseur de l’e´chantillon et donc a` bouger la position
des lignes dans le cliche´ en fonction de cette position. Comme tout ceci se passe dans l’e´paisseur sonde´e
du cristal, les phe´nome`nes se superposent, donnant naissance au phe´nome`ne de splitting (e´largissement des
lignes de HOLZ) (Clement et al., 2004; Houdellier et al., 2006; Benedetti et al., 2007). C’est autour de
cette proble´matique qu’est oriente´ le chapitre IV car les contraintes pre´sentes dans les e´chantillons TEM se
relaxent lors de l’e´tape d’amincissement et peu de zones pre´sentent alors des lignes de HOLZ fines.
Malgre´ sa grande sensibilite´ et sa bonne re´solution spatiale, le faisceau convergent applique´ a` la mesure
de de´formation peˆche par l’obligation de tilter l’e´chantillon hors de l’axe de zone. Dans le milieu de la micro-
e´lectronique en particulier, la plupart des dispositifs sont de petite dimension et re´alise´s par e´pitaxie le long
de directions cristallines de faibles indices (〈110〉 ou 〈100〉). Le fait de tilter l’e´chantillon, relativement e´pais
dans le cas du CBED, me`ne a` des proble`mes d’ombrages qui masquent tout ou partie de la zone a` mesurer.
I.3.5 Large Angle CBED : LACBED
Dans un TEM, il est possible d’augmenter le demi angle de convergence du faisceau d’e´lectrons au-dessus
de 20 mrad et meˆme d’obtenir des angles de convergence supe´rieurs a` 60 mrad. Ce type d’alignement porte
alors le nom d’illumination de Kossel-Mo¨llensted. Dans ces conditions, les cliche´s CBED ne sont plus tre`s
inte´ressants car la distance entre lignes sur le capteur CCD devient trop faible pour re´aliser des mesures
pre´cises de de´formation. Par contre, si l’on de´focalise l’objet, les informations issues des plans image et focal
se superposent. Le diagramme obtenu est une superposition d’un cliche´ de diffraction en faisceau convergent
et d’une image de´focalise´e de l’e´chantillon. Les de´fauts pre´sents dans l’e´chantillon au niveau de la zone
observe´e vont venir modifier la position des lignes de HOLZ qui vont changer de direction et/ou s’e´largirent.
Ce type d’information permet la mesure de de´sorientation entre grains (Sahonta et al., 2005) ou bien la
mesure de de´formation, de la meˆme fac¸on que le CBED (Duan, 1992; Albarede et al., 2003). On a donc une
information particulie`rement riche sur une zone assez e´tendue de l’e´chantillon. Par contre, cette me´thode










Figure I.10: Image d’un transistor en LACBED a` 200kV en orientation [110], tire´ de l’article de Liu et
al. (Liu et al., 2009). L’image du transistor sous focalise´ est clairement visible ainsi que la pre´sence des
lignes de HOLZ provenant de la diffraction. La pre´sence de de´formation dans l’e´chantillon se traduit par
une courbure de ces lignes, comme la ligne (4¯44) dans ce cas.
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de´formation ont pu eˆtre mene´es sur des transistors a` faible largeur de grille : 50 nm (Liu et al., 2008a).
Le couplage entre simulation nume´rique de la structure de l’e´chantillon et simulation dynamique permet de
retrouver l’image expe´rimentale et d’en tirer des valeurs de de´formation (Liu et al., 2009). Cependant, cette
me´thode, bien qu’aussi sensible en de´formation que le CBED (∆ε = 2.10−4), est assez lourde a` mettre en
place et le LACBED est principalement utilise´ pour des mesures qualitatives, la pre´sence de de´fauts ou de
de´formation e´tant tre`s rapidement mise en e´vidence.
I.3.6 Nano diffraction : NBED
Graˆce au de´veloppement technologique des microscopes a` transmission dans les dix dernie`res anne´es, il
est maintenant possible de re´aliser des sondes de tailles nanome´triques tout en gardant un faisceau quasi
paralle`le. Ceci explique le de´veloppement re´cent de la nano-diffraction, qui consiste a` illuminer un e´chantillon
avec une sonde quasi paralle`le infe´rieure a` la dizaine de nanome`tres. Le cliche´ de diffraction obtenu, compose´
de taches de faible diame`tre, est alors porteur d’informations locales sur le cristal. Les principales utilisations
du NBED sont base´es sur la de´termination de phases cristallines et de leurs orientations (Alloyeau et al.,
2008) et de la mesure de de´formation (Usuda et al., 2003). C’est cette dernie`re utilisation qui nous inte´resse
tout particulie`rement.
En effet, la comparaison entre la position des taches par rapport a` une re´fe´rence permet d’acce´der a`
la de´formation dans le mate´riau (figure I.11). Dans la litte´rature, la re´solution de cette technique se situe
autour de 10 nm, avec une sensibilite´ de l’ordre de 1.10−3 (Usuda et al., 2004). Dans le chapitre V, une e´tude
comple`te sur la nano-diffraction a e´te´ mene´e dans laquelle il a e´te´ possible d’atteindre une taille de sonde de
2,7 nm avec une sensibilite´ en de´formation de 6.10−4 (Beche et al., 2009). De plus, il est montre´ que l’atout
majeur du NBED dans la mesure de de´formation re´side dans sa capacite´ a` de´terminer le tenseur complet
des distorsions en 2D dans le cas de cliche´s pris en axe de zone. Mais cette condition sur l’orientation n’est
pas ne´cessaire pour avoir acce`s a` une seule des composantes de de´formation.
Quelques mesures ont de´ja` e´te´ re´alise´es avec succe`s sur des dispositifs lie´s a` la micro-e´lectronique (Usuda
et al., 2005a; Usuda et al., 2005b; Liu et al., 2008b) et sur des nanoparticules (Shan et al., 2008). Afin
d’ame´liorer la re´solution dans les cliche´s de diffraction, Armigliato et al. (Armigliato et al., 2008) ont utilise´
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Figure I.11: Cliche´s de diffraction pris en axe [110] a` 300kV dans un e´chantillon mode`le compose´ de couches
de SiGe a` diffe´rentes concentrations en Ge en e´pitaxie avec le substrat de silicium. La mesure de la distance
entre les taches d’apre`s une re´fe´rence prise dans le substrat permet de remonter aux parame`tres de maille
des diffe´rentes couches et donc a` la de´formation.
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convergence de 0.14 mrad. Avec de tels parame`tres, les effets de relaxation de lame mince, qui se traduisent
par un e´largissement des lignes de HOLZ dans les cliche´s CBED, font apparaˆıtre les taches de diffraction
plus allonge´es dans la direction de la relaxation. Cet effet, moyenne´ si le demi angle de convergence est trop
important, tend a` montrer la ne´cessite´ de prendre en compte les effets de relaxation de lame mince meˆme
pour ce type de technique.
I.3.7 Holographie en champ sombre
Technique de´veloppe´e tre`s re´cemment, l’holographie en champ sombre dispose de caracte´ristiques inte´res-
santes en particulier pour le monde de la micro-e´lectronique (Hytch et al., 2008). Cette technique consiste
a` illuminer un e´chantillon avec un faisceau d’e´lectrons cohe´rent dont une partie couvre la zone d’inte´reˆt
et une autre partie, une zone de re´fe´rence totalement relaxe´e. A l’aide d’un biprisme porte´ a` un potentiel
positif, les deux parties du faisceau vont se recouvrir, formant une figure d’interfe´rence (figure I.12(a)).
En se´lectionnant au pre´alable une tache de diffraction particulie`re a` l’aide d’un diaphragme objectif et
en se plac¸ant en condition deux ondes, la phase contenue dans l’hologramme (figure I.12(b)) porte des
informations sur le champ de de´placement dans la zone d’inte´reˆt (figure I.12(c)). Le champ de vue de cette
technique d’imagerie se situe autour de 250×1000 nm, avec une re´solution de 4 a` 5 nm pour une sensibilite´
de 1.10−3 en de´formation (Hue et al., 2008b). Cependant, la zone de re´fe´rence doit eˆtre relativement pre`s
de la zone d’inte´reˆt (< 2 µm) et dans la meˆme orientation cristallographique, sous peine de perdre jusqu’a`
un ordre de grandeur en sensibilite´ (du fait de la connaissance approximative de l’angle entre la re´fe´rence et
le dispositif). L’holographie en champ sombre sera de´crite de fac¸on approfondie dans le chapitre VI et les
re´sultats permettant d’atteindre une sensibilite´ en de´formation de 2.10−4 seront pre´sente´s.
(a) (b)
(c)
Figure I.12: Images tire´es de l’article de Martin Hy¨tch et al. (Hytch et al., 2008). (a) Principe simplifie´
de l’holographie en champ sombre : a` l’aide d’un biprisme, les deux ondes e´lectromagne´tiques provenant
respectivement d’une zone de re´fe´rence et de la zone d’inte´reˆt se superposent donnant naissance a` un holo-
gramme. (b) Hologramme d’un dispositif compose´ d’ˆılots de SiGe en e´pitaxie sur Si. (c) Le traitement de cet
hologramme permet de remonter au champ de de´formation pre´sent dans le mate´riau.
I.3.8 Electron Back Scatter Diffraction : EBSD
Dans le cas de l’EBSD, l’instrument utilise´ est un microscope e´lectronique a` balayage ou` une sonde
convergente de quelques nanome`tres de diame`tre (pour les canons a` e´mission de champ) est balaye´e a` la
20
I.4. CONCLUSION
surface de l’e´chantillon. Une partie des e´lectrons incidents va eˆtre quasi-e´lastiquement diffuse´e sur les atomes
proches de la surface (jusqu’a` quelques dizaines de nanome`tres de profondeur). Ces e´lectrons peuvent eˆtre
vus comme une source e´lectronique situe´e sous la surface de l’e´chantillon qui va diffracter sur les atomes du
cristal e´tudie´. Cette source e´tant caracte´rise´e par un tre`s fort angle de convergence, le diagramme obtenu est
compose´ seulement de lignes de Kikuchi, du nom de son de´couvreur japonais (Kikuchi, 1928). Les diagrammes
de Kikuchi ainsi obtenus regroupent tous les avantages des cliche´s de diffraction en termes de diversite´s de
mesures : mesure d’orientation locale (la partie la plus re´pandue de l’utilisation de l’EBSD) (Prior et al.,
1999; Humphreys, 2001; Dingley and Nowell, 2004), de´finition de groupe d’espace (Baba-Kishi, 2002), mesure
de de´formation (Troost et al., 1993; Maurice and Fortunier, 2008; Villert et al., 2009).
Dans le cas de la mesure de de´formation, une re´fe´rence, prise dans une partie de l’e´chantillon parfaitement
connue est compare´e par corre´lation aux diagrammes enregistre´s par la suite. Les angles entre les axes de zones
pre´sents dans les diagrammes de Kikuchi sont alors identifie´s, donnant acce`s a` la de´formation du mate´riau
(Villert, 2008). Cette approche, re´fe´rence´e sous le nom de Pattern Shift Method, a e´te´ ame´liore´e de fac¸ons
successives si bien qu’une sensibilite´ en de´formation de l’ordre de 2.10−4 a e´te´ atteinte, avec des re´solutions
allant jusqu’a` une vingtaine de nanome`tres (Wilkinson et al., 2006). Afin de favoriser les conditions d’e´mission
des e´lectrons re´trodiffuse´s et d’obtenir des diagrammes de Kikuchi de meilleure qualite´, l’e´chantillon est tilte´
de 70◦ par rapport a` la direction du faisceau incident, rendant la sonde astigmate d’un facteur 3 dans cette
meˆme direction. La re´solution spatiale de la me´thode dans la direction du faisceau est de l’ordre de 60 nm.
(a) (b)
Figure I.13: Images re´alise´es par C. Cayron et A. Montani. (a) Cliche´ EBSD tel qu’il est enregistre´ par le
de´tecteur pre´sent dans la chambre du MEB. (b) Identification des diffe´rents poˆles en fonction des lignes de
Kikuchi pre´sentes dans le diagramme.
I.4 Conclusion
Cette e´tude des diffe´rentes techniques de mesure de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique montre que la
proble´matique “de´formation” est au cœur de la science des mate´riaux. D’apre`s l’ensemble des techniques
pre´sente´es, la tendance ge´ne´rale tend vers une de´gradation de la sensibilite´ en de´formation avec l’ame´lioration
de la re´solution spatiale. En effet, les techniques utilise´es a` des e´chelles plutoˆt me´soscopiques (Diffraction
X, µRaman, flexion de membranes) ont de tre`s bonnes sensibilite´s en de´formation (de 1.10−6 a` 1.10−4),
alors que les techniques purement microscopiques (Haute re´solution, CBED, NBED, Holographie en champ
sombre) ont des sensibilite´s plus faibles (de 2.10−4 a` 5.10−3). De plus, suivant l’e´chantillon e´tudie´, certaines
techniques seront plus adapte´es que d’autres, et certaines ne seront meˆme pas du tout applicables. En
de´finitive, il n’existe pas une technique meilleure que les autres mais un ensemble de techniques qu’il ne
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faut pas he´siter a` comparer afin d’obtenir de solides re´sultats. Dans le tableau I.4 sont regroupe´es toutes les









2 a` 3 5.10−4 Image Difficulte´ d’interpre´tation pour les images
complexes. Me´thode plutoˆt qualitative.
Moire´s 20 5.10−4 Image Ne´cessite´ d’avoir deux mate´riaux superpose´s
dont un parfaitement connu. Grande sensibi-




2 1.10−3 Image Faible champ de vue (100×100 nm2).
E´chantillons tre`s minces (< 50 nm).
CBED 1 a` 2 2.10−4 Point a` point Assez complexe dans l’analyse des donne´es.
Apparition d’e´largissement des lignes de
HOLZ pour les e´chantillons pre´sentant une
courbure le long du faisceau d’e´lectrons.
LACBED ' 10 2.10−4 Image Me´thode exclusivement qualitative.
NBED 10 (3) 1.10−3
(6.10−4)





4 a` 5 1.10−3
(2.10−4)
Image Re´fe´rence proche de la zone d’inte´reˆt et
pre´sentant une orientation similaire (e´pitaxie).
Pre´paration d’e´chantillon critique.
EBSD 60 2.10−4 Point a` point Re´solution assez faible.
Diffraction X 10 a` 100 1.10−5 -
1.10−4
Point a` point Utilisation d’une source synchrotron recom-
mande´e pour atteindre de bonnes re´solutions.
µRaman 800 ' 1.10−4 Point a` point Re´solution vraiment faible pour une mesure
souhaite´e a` l’e´chelle nanome´trique.




1.10−3 Point a` point Manips tre`s rares et limite´es en sensibilite´.
Sonde de tre`s grande taille limitant son utili-
sation a` des couches. Zones d’inte´reˆts proches
de la surface (< 200 nm).
Flexion de
membranes
< 100 2.10−5 a`
1.10−4
Moyenne Applicable aux couches minces uniquement.
Table I.1: Tableau regroupant l’ensemble des techniques pre´sente´es dans ce chapitre ainsi que leur re´solution,
leur sensibilite´, leur mode d’acquisition et leur principales limitations par rapport a` l’e´tat de l’art. Les chiffres








Ce chapitre, de taille volontairement re´duite, pre´sente les diffe´rents aspects expe´rimentaux associe´s a` ce
travail de the`se. En particulier, les diffe´rentes techniques de pre´paration d’e´chantillons utilise´es durant ces
trois anne´es seront pre´sente´es : le polissage tripode, la technique de clivage aux petits angles et le faisceau
d’ion focalise´ (FIB : Focus Ion Beam).
Les deux e´chantillons ayant e´te´ utilise´s de fac¸on commune entre diffe´rentes techniques seront ensuite
pre´sente´s avec plus de de´tails et un tableau re´capitulatif permettra de visualiser rapidement l’ensemble des
e´chantillons e´tudie´s et leurs conditions de pre´paration associe´es.
Finalement, les deux microscopes en transmission utilise´s durant mon travail de the`se seront brie`vement
de´crits.
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II.1 Pre´paration d’e´chantillons
La pre´paration d’e´chantillons est une e´tape critique en microscopie e´lectronique en transmission et l’ob-
tention de re´sultats probants est toujours lie´ a` un e´chantillon de qualite´. Il existe diffe´rentes techniques de
pre´paration d’e´chantillons, chacune d’entre elles ayant plus ou moins une spe´cificite´ quant a` l’information
recherche´e et au mate´riau e´tudie´.
Deux types de pre´paration sont a` distinguer en microscopie e´lectronique en transmission : la vue plane
(plan view) et la vue transverse (cross-section). Si ces de´finitions n’ont pas beaucoup de sens dans le cas
d’e´chantillons massifs (aciers, polyme`res, cellules biologiques), elles sont cependant indispensables pour les
e´chantillons de´pose´s sur un substrat (tous les dispositifs lie´s a` la micro-e´lectronique). (i) La vue plane consiste
a` regarder l’e´chantillon par le dessus, c’est donc par le substrat que se me`ne l’amincissement. (ii) La section
transverse consiste a` regarder l’e´chantillon sur le coˆte´. Pour ce type d’e´chantillons, la premie`re e´tape de
pre´paration consiste a` coller deux morceaux d’e´chantillon face a` face. Lors des phases d’amincissement, la
zone d’inte´reˆt, souvent en surface, est ainsi prote´ge´e. Cela permet aussi d’obtenir deux zones diffe´rentes ce
qui peut s’ave´rer inte´ressant pour regarder deux orientations cristallographiques diffe´rentes sur un meˆme
e´chantillon.
Dans le cadre de la mesure de de´formation, les e´chantillons doivent avoir subit le moins d’alte´rations
possibles de fac¸on a` ne pas ge´ne´rer d’arte´facts dans les champs de de´placement ou de de´formation mesure´s
expe´rimentalement. De plus, les e´chantillons doivent pre´senter le moins de gradient d’e´paisseurs possibles
car l’ensemble des techniques de mesure de de´formation pre´sente´es dans cette the`se est sensible a` de telles
variations. Ces deux conditions impliquent le retrait de la pre´paration d’e´chantillons par amincissement
ionique de type PIPSTM ( Precision Ion Polishing System) car l’angle d’attaque est trop e´leve´ (entre 5 et
7°) et les de´fauts lie´s au bombardement ionique proble´matiques dans le cadre de la mesure de de´formation
(pour une e´nergie des ions incidents de 3 a` 7 kV).
Les techniques permettant de re´aliser des e´chantillons de qualite´ pour la mesure de de´formation sont : le
polissage tripode, le clivage aux petits angles et le faisceau d’ion focalise´.
II.1.1 Polissage tripode
Le polissage par tripode est une me´thode me´cano-chimique permettant d’obtenir des e´chantillons avec une
couche amorphe en surface de tre`s fine e´paisseur, typiquement infe´rieure a` 2 nm (Benedict et al., 1992). Ce
type de polissage est cependant assez de´licat car les lames obtenues sont extreˆmement fragiles et susceptibles
de se briser avant d’obtenir une zone transparente aux e´lectrons.
De plus, il est ne´cessaire d’avoir un suivi rigoureux de la re´duction de l’e´paisseur de l’e´chantillon car,
pour les mate´riaux sensibles a` l’e´crouissage, le polissage engendre des de´fauts sous forme de dislocations
dans une e´paisseur e´gale a` trois fois la taille du grain du disque de polissage. Dans le cas d’e´chantillons a`
base de silicium, le substrat est toujours monocristallin et l’introduction d’une dislocation couˆte e´norme´ment
d’e´nergie si bien que le phe´nome`ne d’e´crouissage n’a jamais e´te´ observe´ dans ce mate´riaux en utilisant le
polissage tripode. Les conditions sur les changement de disque sont donc un peu moins drastiques.
Apre`s pre´paration de l’e´chantillon pour la vue transverse, la re´alisation d’un e´chantillon tripode se de´roule
en quatre e´tapes majeurs :
Polissage du Pyrex - Conditionnement de la lame : Dans un premier temps, il faut polir le Pyrex servant
de support a` la lame lors du polissage pour rendre sa surface bien plane. Deux pieds re´glables en
hauteur permettent de mettre le Pyrex a` plat, ce dernier jouant le roˆle de troisie`me pied (d’ou` le nom
de tripode). Cette e´tape est critique car un mauvais e´tat de surface du Pyrex ne permet pas d’obtenir
un polissage homoge`ne de la lame et l’e´chantillon sera a` coup suˆr rate´. Une fois le Pyrex bien plan,
l’e´chantillon est poli sur la surface qui correspondra a` la zone la plus fine et se retrouvera paralle`le a`
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la direction du faisceau e´lectronique. Il n’y a pas de conditions particulie`res pour cette e´tape, car le
seul but est d’obtenir une surface bien plane qui formera une interface abrupte. Typiquement, quelques
tours de polisseuse pour chaque disque jusqu’au 0,5 µm sont largement suffisants.
Premie`re face : La seconde e´tape consiste a` polir la premie`re face, l’e´chantillon est poli en suivant les
quelques recommandations sur les vitesses de polissage, pre´sente´es dans le tableau II.1, et en faisant
une quinzaine de tours par disque. La dernie`re phase du polissage de la premie`re face se de´roule par
une attaque physico-chimique : la lame est polie sur un feutre baigne´ d’une solution de silice collo¨ıdale
pendant 3 a` 5 minutes. Cette e´tape permet de faire disparaˆıtre les dernie`res rayures de polissage et
attaque lentement l’e´chantillon, ce qui permet d’obtenir un e´tat de surface irre´prochable.
Taille de grain (µm) 30 15 6 3 1 0.5 Silice collo¨ıdale
Vitesse (tour/min) 100 70 50 30 20 10 80
Table II.1: Vitesse de rotation de la polisseuse en fonction de la taille de grains du disque de polissage pour
la re´alisation de la premie`re face.
Seconde face : Avant d’effectuer le polissage, les pieds du tripode sont le´ge`rement sure´leve´s (de 25 a` 100
µm) afin de cre´er un angle sur la lame finale (de 0.25 a` 1°). Cet angle permet de polir l’e´chantillon jusqu’a`
des e´paisseurs pouvant atteindre quelques nanome`tres seulement tout en lui assurant une certaine
rigidite´ me´canique. Ensuite, le polissage de la seconde face se fait exactement de la meˆme fac¸on que la
premie`re, sauf qu’il faut suivre les recommandations sur les e´paisseurs en plus des vitesses de rotation
de la polisseuse (tableau II.2). Les e´paisseurs fournies sont seulement des repe`res qui permettent de ne
pas cre´er de de´fauts dans les e´chantillons compose´s de mate´riaux sensible a` l’e´crouissage, et permettent
de ne pas polir son e´chantillon jusqu’a` le voir disparaˆıtre pour les autres types de mate´riaux.
Pour les e´chantillons sur substrat de silicium, lors du passage au disque de 1 µm, la lame devient
translucide et se colore en un rouge profond pour des e´paisseurs infe´rieures a` 10 µm. Plus la lame
devient fine et plus cette couleur devient claire, jusqu’a` passer au jaune paˆle. Il est alors possible de
passer l’e´chantillon a` la silice collo¨ıdale pour une dure´e d’au moins 4 minutes.
Taille de grain (µm) 30 15 6 3 1 0.5 Silice collo¨ıdale
Vitesse (tour/min) 80 60 30 20 10 10 80
Table II.2: Vitesse de rotation de la polisseuse en fonction de la taille de grains du disque de polissage pour
la re´alisation de la seconde face.
De´collement de la lame - report sur la rondelle TEM : Cette dernie`re e´tape est la plus critique et de-
mande un peu de calme pour eˆtre mene´e a` bien. La lame est de´colle´e du Pyrex en faisant baigner
ce dernier dans une solution d’ace´tone au-dessus d’un papier filtre. La cire qui permet l’adhe´sion de
l’e´chantillon avec le tripode est alors lentement dissoute et l’e´chantillon tombe finalement sur le papier
filtre qui permet de le re´cupe´rer. L’e´tape de re´cupe´ration de l’e´chantillon sur le papier doit eˆtre re´alise´e
avec grand soin car la lame, quoique tre`s souple, ne supporte aucune vibration, et peut donc se briser
a` tout moment. Une fois extrait de la solution, le papier avec sa lame est place´ sous une binocculaire,
sur une surface plane, et mis a` se´cher. Pendant ce temps, une rondelle de cuivre oblongue est colle´e
avec un tre`s petit point de colle sur une lame de verre. Le point d’accroche entre rondelle et lame de
verre doit eˆtre tre`s petit car il faudra les de´coller une fois l’e´chantillon attache´ a` la rondelle. En effet,
aucune force excessive ne pourra plus alors eˆtre applique´e sur la rondelle car si elle se de´forme, la lame
se cassera imme´diatement. Une fois la rondelle en position, une goutte de colle est de´pose´e a` sa surface
et la lame de verre est retourne´e de fac¸on a` faire co¨ıncider la rondelle avec l’e´chantillon. Lorsque la
rondelle rentre presque en contact avec l’e´chantillon, la force de capillarite´ exerce´e par la colle vient
plaquer la lame contre la rondelle : le collage est effectue´. Il ne reste plus qu’a` de´coller la rondelle de
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la lame de verre et l’e´chantillon est pre`s a` passer au microscope.
La technique tripode se re´ve`le tre`s puissante pour obtenir des zones tre`s fines (<10 nm), avec tre`s peu
de de´fauts de surface, particulie`rement bien adapte´ a` la haute re´solution. De meˆme, comme tre`s peu de
de´fauts sont cre´es, le tripode est une technique de choix pour re´aliser des e´chantillons destine´s a` la mesure de
de´formation. Cependant, la silice collo¨ıdale a` tendance a` laisser des traces a` la surface de l’e´chantillon qu’il
n’est pas possible de faire disparaˆıtre : certaines zones ne peuvent pas eˆtre image´e dans de bonne conditions.
Le gros de´savantage de la me´thode de pre´paration par polissage tripode vient aussi de la difficulte´ a` amincir
une zone particulie`re d’un e´chantillon. Elle est donc quasi-exclusivement re´serve´e aux couches 2D ou aux
syste`mes pre´sentant une reproduction re´gulie`re d’un motif (patterning).
II.1.2 Clivage aux petits angles
La technique de clivage aux petits angles permet de re´aliser des e´chantillons exempts de tous de´fauts
de pre´paration, mais est applicable exclusivement aux mate´riaux fragiles qui se clivent. Pour les mate´riaux
pre´sentant ces proprie´te´s, les directions de clivage correspondent plus ou moins a` des directions de plans
denses. Ainsi, pour un wafer de silicium [001], les directions de clivage dans les conditions standards sont
suivant les plans {111}, d’ou` l’obtention d’un e´chantillon de type section transverse sous forme de biseau
posse´dant un angle d’environ 45°. Cet angle tre`s important ne permet pas de faire des images TEM avec un
champ de vue suffisant. Il est donc ne´cessaire d’utiliser la me´thode de clivage aux petits angles (Walck and
McCaffrey, 1997b).
Les diffe´rentes e´tapes pour la pre´paration d’e´chantillons en utilisant cette me´thode est tre`s clairement
explique´e dans l’article de Walck & McCaffrey(Walck and McCaffrey, 1997a) dont nous reprenons les points
les plus importants ici :
Polissage : La premie`re e´tape de la pre´paration consiste a` polir le substrat d’un e´chantillon d’environ
1 cm2 jusqu’a` l’obtention d’une e´paisseur infe´rieure a` la centaine de microns. Plus la lame est fine et
plus l’e´tape de clivage grossie`re sera facile, mais plus l’e´chantillon sera difficile a` manipuler. Dans le
cas du silicium, une e´paisseur de 80 µm est un bon compromis. Avant de de´coller l’e´chantillon poli
de son support, des lignes distantes de 1 a` 2 mm sont grave´es a` l’aide d’une pointe diamant de faible
diame`tre dans le substrat. Les lignes doivent pre´senter un angle d’une dizaine de degre´s par rapport
a` une des surfaces : c’est cet angle qui de´terminera l’angle du biseau. L’effort sur la pointe doit eˆtre
mesure´ de fac¸on a` re´aliser des lignes fines mais clairement de´finies sans traverser l’e´chantillon. Mieux
vaut faire plusieurs passages le´gers qu’un seul trop appuye´.
Clivage grossier : Une fois l’e´chantillon de´colle´, celui-ci est pose´ sur une lame de verre reposant dans le
fond d’une boˆıte de Petri remplie d’eau. La pre´sence d’eau permet d’e´viter la projection d’e´clats et de
poussie`res. L’e´chantillon est place´ sur le bord de la lame de verre de fac¸on a` ce qu’une ligne soit en
regard d’un bord. Une pression sur la partie de l’e´chantillon au-dessus du vide permet de le casser le
long de la ligne. Plusieurs petites lames clive´es grossie`rement sont alors obtenues, dont les directions
de clivage ne sont pas suivant des plans denses.
Clivage final : Chaque petite lame est clive´e une nouvelle fois sur la surface de la lame de verre cette
fois. Une pression avec une pince de tre`s petite dimension ou un diamant tre`s fin au niveau d’un
bord permet de cliver de nouveau notre petit e´chantillon en un biseau de tre`s petite taille. Il faut une
certaine patience et un peu de pratique pour obtenir un e´chantillon valable, mais 1 cm2 de matie`re
permet d’obtenir au moins 4 ou 5 lames finales pre´sentant des extre´mite´s tre`s fines.
Collage : La dernie`re e´tape consiste a` re´cupe´rer les diffe´rents e´chantillons finaux et a` les disposer sur une
grille TEM. La re´cupe´ration des lames s’effectue assez aise´ment a` l’aide d’une pince inverse´e tre`s fine
et assez souple.
Les e´chantillons obtenus sont parfaits du point de vue de l’application a` la mesure de de´formation car ils n’ont
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subit aucune attaque chimique ou physique et sont donc exempts de de´fauts de pre´paration (dislocation,
amorphisation, traces de solvant, ...). Leur ge´ome´trie est cependant tre`s complexe et leur e´paisseur varie
brutalement, induisant des effets de relaxation de contraintes complexes, comme nous pourrons le constater
dans le chapitre de´die´ au faisceau convergent (chapitre IV.2.3).
II.1.3 Faisceau d’ion focalise´ (FIB)
Le principe du microscope a` faisceau d’ion focalise´ (FIB : Focus Ion Beam) est le meˆme que celui d’un
microscope e´lectronique a` balayage sauf que la faisceau est compose´ d’ion gallium plutoˆt que d’e´lectrons, les
de´tecteurs e´tant les meˆmes par ailleurs. Plusieurs ouvrages font re´fe´rences dans les domaines rattache´s a` l’uti-
lisation de cet instrument (Giannuzzi and Stevie, 2005; Orloff et al., 2002), mais nous ne nous inte´resserons
ici qu’au cadre de la pre´paration d’e´chantillon pour la microscopie en transmission.
L’inte´reˆt du FIB dans le cas pre´sent re´side dans sa capacite´ a` pulve´riser la matie`re de fac¸on controˆle´e
avec une re´solution infe´rieure a` la centaine de nanome`tres pour ce type d’application. Il est donc possible de
re´aliser des lames TEM en attaquant un e´chantillon de part et d’autre d’une zone d’inte´reˆt jusqu’a` rendre
cette dernie`re suffisamment fine pour qu’elle soit transparente aux e´lectrons, le tout en e´tant parfaitement
localise´. Le FIB e´tant une des seules techniques qui permettent de re´aliser un e´chantillon dans une zone tre`s
pre´cise, il est particulie`rement utilise´ dans l’industrie micro-e´lectronique ou` les dispositifs sont de petites
dimensions (quelques dizaines a` centaines de nanome`tres de large), souvent pre´sents a` un endroit spe´cifique
de l’e´chantillon et en peu d’exemplaires.
Le principal de´faut de cette technique est lie´ aux de´gaˆts d’irradiation engendre´s par le faisceau ionique
lors de l’amincissement. Les deux principaux phe´nome`nes proble´matiques sont l’implantation de gallium et
l’amorphisation des surfaces de l’e´chantillon. Ces deux effets sont susceptibles de changer localement la nature
et/ou les proprie´te´s de l’e´chantillon, induisant un biais dans les mesures. Certaines conditions de pre´paration
permettent de limiter au maximum ces effets, conditions pre´sente´es dans les e´tapes de re´alisations d’une
lame TEM :
Protection de la zone d’inte´reˆt : Lorsque la zone d’inte´reˆt est localise´e a` la surface de l’e´chantillon, la
premie`re e´tape consiste a` de´poser une couche d’un mate´riau lourd (Titane ou platine) qui bloquera
les ions incidents et les empeˆchera de pe´ne´trer dans le mate´riau de l’e´chantillon. Pour la mesure de
de´formation, la surface de l’e´chantillon ne doit en aucun cas eˆtre expose´e au faisceau d’ion car l’influence
des de´gaˆts d’irradiation sur le champ de de´formation est tre`s difficile a` e´valuer. La premie`re phase du
de´poˆt est donc re´alise´e sous faisceau d’e´lectrons : un pre´curseur me´tallique gazeux est introduit dans
la chambre a` l’aide d’une buse place´e au plus pre`s de l’e´chantillon. Ce dernier se de´compose sous le
faisceau d’e´lectrons, laissant un de´poˆt me´tallique. Une fois l’e´paisseur du de´poˆt supe´rieure a` la centaine
de nanome`tres, le faisceau e´lectronique est coupe´ au profit du faisceau ionique, dont le rendement est
plusieurs centaines de fois supe´rieur. Le de´poˆt est arreˆte´ lorsque l’e´paisseur de la couche me´tallique
atteint entre 2 et 5 µm (figure II.1(a)).
De´coupe de l’e´chantillon : Une fois la surface de l’e´chantillon prote´ge´e, deux gorges de quelques mi-
crome`tres de profondeurs sont cre´e´es de part et d’autres de la couche me´tallique, sur une vingtaine de
microns de long et pre´sentant un profil en escalier pour permettre l’e´vacuation de la matie`re pulve´rise´e.
Une tranche´e est aussi re´alise´e sous la lame ainsi produite et sur un des coˆte´s (figure II.1(b)).
Report sur rondelle TEM : Une aiguille tre`s finement taille´e est ensuite approche´e de l’e´chantillon encore
lie´ au substrat et soude´ a` une de ces extre´mite´s. Le mur late´ral encore en contact avec le substrat est
alors grave´ de fac¸on a` libe´rer la lame du substrat : elle n’est plus maintenue que par l’aiguille. Cette
dernie`re est alors re´tracte´e pour permettre l’introduction d’une demi rondelle TEM. Une fois en place,
la lame est colle´e sur la rondelle en suivant les e´tapes inverses de celles de son retrait du substrat
(figures II.1(c), (d) et (e)).
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Amincissement final : La dernie`re e´tape de la pre´paration FIB consiste a` amincir la lame jusqu’a` l’e´pais-
seur de´sire´e (figure II.1(f)). De fac¸on courante, il est possible de descendre jusqu’a` des e´paisseurs de
lame d’environ 100 nm mais les e´paisseurs infe´rieures seront plus difficiles a` atteindre, avec un taux
de rebus nettement plus important. Il est a` noter que pour une e´nergie des ions incidents de 30 kV,
l’e´paisseur de la couche amorphe est comprise entre 20 et 30 nm alors qu’elle atteint une dizaine de
nanome`tres pour un faisceau acce´le´re´ a` 10 kV (Rubanov and Munroe, 2004; McCaffrey et al., 2001).
La dernie`re e´tape consiste donc a` “gratter” la lame a` faible e´nergie de fac¸on a` re´duire l’e´paisseur de la
couche amorphe.
Il est important de remarquer que le FIB est le seul instrument capable de fournir des e´chantillons dont les
faces sont re´ellement paralle`le, crite`re ne´cessaire pour toutes les applications de type holographie.
(a) (b) (c)
(d) (e) (f)
10 µm 10 µm 10 µm










Figure II.1: Re´alisation typique d’un e´chantillon TEM par pre´paration FIB : (a) Protection de la zone
d’inte´reˆt pas une couche de tungste`ne. (b) Pre´-de´coupe de la lame en vue de son extraction. (c) Re´cupe´ration
de la lame soude´e a` une fine aiguille me´tallique. (d) Approche de la lame sur la grille TEM. (e) Soudure de
la lame a` la grille, juste avant le retrait de l’aiguille. (f) Lame TEM apre`s amincissement final : le reste de
la couche protectrice de tungste`ne est visible en gris clair.
II.2 Pre´sentation des e´chantillons
Les e´chantillons utilise´s dans ce travail de the`se sont a` classer en deux cate´gories distinctes. La premie`re
regroupe les e´chantillons “mode`les”, ge´ne´ralement sous forme de couches, facile a` pre´parer inde´pendamment
de la technique utilise´e et dont la de´formation est le plus ge´ne´ralement connue. Des simulations par e´le´ments
finis peuvent alors eˆtre utilise´es pour simuler les effets de relaxation de la lame mince. Ces e´chantillons
sont parfaits pour calibrer les diffe´rentes me´thodes, e´tudier leur re´solution et leur sensibilite´. La seconde
cate´gorie d’e´chantillons regroupe les syste`mes correspondant plus a` la re´alite´ industrielle, et proviennent
tous de l’industrie de la micro-e´lectronique.
Les deux e´chantillons utilise´s en communs avec diffe´rentes me´thodes de mesure de de´formation sont
de´crits pre´cise´ment ici, les autres e´chantillons e´tant regroupe´s dans un tableau re´capitulatif et pre´sente´s avec
plus de pre´cision dans chacune des parties les e´tudiant.
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II.2.1 E´chantillons communs
Les deux e´chantillons suivants ont e´te´ utilise´s comme re´fe´rence pour calibrer plusieurs me´thodes de
mesure de de´formation e´tudie´es dans ce me´moire. En effet, ces e´chantillons ont pu eˆtre caracte´rise´s a` la
fois par imagerie STEM haute re´solution (taille des couches, diffusion aux interfaces) et, graˆce a` Jean-Paul
Barnes, par spectrome´trie de masse a` ionisation secondaire (SIMS : Secondary Ion Mass Spectrometry)
(Marseilhan et al., 2008). Ces e´chantillons, compose´s de couches de silicium-germanium (SiGe) en e´pitaxie
sur silicium, ont e´te´ re´alise´s par Jean-Michel Hartmann en RPCVD (Reduced Pressure-Chemical Vapour
Deposition) (Hartmann et al., 2008).
Couche Si/Si0.69Ge0.31/Si
Le premier e´chantillon de re´fe´rence est compose´ d’une couche de silicium-germanium (SiGe) d’environ 30
nm d’e´paisseur enterre´e dans une matrice de silicium. L’e´paisseur de la couche d’encapsulation (ou capping)
mesure 325 nm.
L’imagerie STEM haute re´solution (HRSTEM) permet de faire l’image des plans atomiques du silicium
et de la couche de SiGe a` l’aide d’un de´tecteur HAADF (figure II.2(a)). Le contraste diffe´rent entre le
substrat et la couche provient de la sensibilite´ de ce type d’imagerie au nume´ro atomique des e´le´ments : le
silicium apparaˆıt avec un contraste moins marque´ que le SiGe. La frontie`re entre la couche et le silicium, qui
s’e´tend sur deux a` trois plans atomiques (001) soit 1 a` 1,5 nm, de´note une diffusion limite´e du germanium
dans le silicium du substrat. De plus, le contraste constant dans la couche de SiGe re´ve`le une concentration
homoge`ne de germanium. Le compte du nombre de plans atomiques sur le profil de la figure II.2(b) permet
alors une calibration pre´cise de la taille de la couche 1.
D’apre`s les donne´es issues du profil SIMS, pre´sente´ en figure II.2(c), la quantite´ de germanium (31,3%)
est tre`s proche de la concentration vise´e (31,9%). Les bords de la couche ne sont pas tre`s abrupts en majeure
partie due a` une attaque inhomoge`ne de l’e´chantillon par le faisceau d’ions. En effet, les conditions choisies
pour re´aliser les mesures sont assez brutales et l’abrasion ne se fait pas couche atomique par couche atomique
mais plutoˆt simultane´ment sur une dizaine de plans. Cela explique aussi le bruit assez fort dans le profil



































































Figure II.2: (a) Image STEM-HAADF de la couche de SiGe en axe [110]. Les plans atomiques sont net-
tement visibles. (b) La prise d’un profil dans l’image (a) permet de mesurer la taille de la couche de SiGe
(contraste clair) avec une grande pre´cision. (c) Profil SIMS de la concentration en germanium dans la couche
de SiGe (re´alisation : J.P. Barns).
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de concentration du germanium. Les de´fauts du profil SIMS sont aussi mis en avant : e´largissement des
interfaces et forte variation de la concentration en germanium dans la couche. Les effets de diffusion aux
interfaces sont mis en e´vidence de fac¸on bien plus quantitative par l’image HRSTEM qui a la re´solution
ne´cessaire pour bien caracte´riser ce phe´nome`ne.
En suivant une loi de Vegard modifie´e, avec qGe la concentration en germanium, le parame`tre de maille
dans la couche de SiGe est parfaitement connu (en nm) (Lockwood and Baribeau, 1992) :
aSiGe = aSi + 0.02005qGe + 0.00263q2Ge = 0, 5497 nm (II.1)
Multicouches Si/Si1−qGeGeqGe/Si
Afin de ve´rifier la line´arite´ dans la mesure de de´formation, l’e´quipe d’e´pitaxie a re´alise´ un e´chantillon
compose´ de quatre couches de SiGe d’environ 10 nm d’e´paisseur, distantes de 30 nm et enterre´es dans une











































































































































































Distance à la surface (nm)
Profil SIMS
(h)
Couche 4 Couche 3 Couche 2 Couche 1
Figure II.3: (a) Image STEM HAADF donnant une vue ge´ne´rale de l’e´chantillon. (b) Image HRSTEM des
couches 3 et 4. (c) Image HRSTEM des couches 1 et 2. (d), (e), (f) et (g) Profils d’intensite´ provenant
des images haute re´solution. la distance entre chaque pic correspond a` des plans {111}, ce qui permet de
mesurer la taille des couches de SiGe avec beaucoup de pre´cision. (h) Profil SIMS, re´alise´ par J.P. Barns,
de la concentration en germanium au niveau des couches de SiGe.
32
II.2. PRE´SENTATION DES E´CHANTILLONS
rapprochant de la surface de l’e´chantillon, si bien que les couches sont de´forme´es de plus en plus fortement.
De la meˆme fac¸on que pour l’e´chantillon pre´ce´dent, des images STEM haute re´solution (figure II.3(a) et
(b)) ont permis de mesurer la taille des couches avec pre´cision ainsi que la diffusion du germanium dans la
matrice de silicium. Les e´paisseurs mesure´es expe´rimentalement sont regroupe´es dans la tableau II.3.
Une mesure SIMS a permis de mesurer la concentration de germanium dans les couches et de ve´rifier ainsi
les valeurs de´finies par l’e´quipe d’e´pitaxie. Les teneurs en germanium ont e´te´ de´finies a` 20, 30, 40 et 50%.
D’apre`s le profils pre´sente´s en figure II.3, les concentrations moyennes dans les couches peuvent eˆtre tre`s
diffe´rentes de celles attendues. Le tableau II.3 regroupe l’ensemble des mesures de concentration moyenne
pour chaque couche. Les re´sultats issus des profils SIMS permettront de mode´liser la de´formation en restant
au plus pre`s du cas expe´rimental.
Couche 1 Couche 2 Couche 3 Couche 4
E´paisseur (nm) 10, 4± 0.5 12, 1± 0.5 11, 0± 0.5 11, 0± 0.5
Composition en germanium (%) 19, 5± 1, 5 29, 8± 2, 1 34, 7± 2, 3 42, 5± 1, 7
Table II.3: Tailles et compositions en germanium des quatre couches de SiGe en partant de la plus profonde
(couche 1) jusqu’a` la plus proche de la surface (couche 4).
II.2.2 Re´capitulatif des diffe´rents e´chantillons
E´chantillon Description Nume´ro OrientationPre´paration Lot
Lignes sSOI Lignes de silicium de 3 µm de large
grave´es sur un substrat sSOI. Lignes
contraintes par croissance e´pitaxiale sur
Si0,8Ge0,2.
1 a` 2 [110] Tripode D0857P /
P03NR
Lignes sSOI Lignes de silicium de 1 µm de large
grave´es sur un substrat sSOI. Lignes
contraintes par croissance e´pitaxiale sur
Si0,8Ge0,2.




Couche de silicium germanium enterre´e
d’e´paisseur 30 nm recouverte par 300
nm de silicium. La composition en ger-
manium dans la couche est de 15%.
4 a` 8 [110] Tripode M757P12
Couche SiGe
(32%) en surface
Couche de silicium germanium en sur-
face d’e´paisseur 28 nm. La composition
en germanium est de 31,9%.
10 [110] Tripode N594P06
Couche SiGe
(49%) en surface
Couche de silicium germanium en sur-
face d’e´paisseur 28 nm. La composition
en germanium est de 49,3%.
11 [110] Tripode N594P09
Couche SiGe
(31%) enterre´e
Couche de silicium germanium enterre´e
d’e´paisseur 28,5 nm recouverte par 325
nm de silicium. La composition en ger-
manium est de 31,3%
12, 13, 25 [110] Tripode O391P25
15 a` 17 [110] SACT O391P25
21 a` 23 [110] FIB O391P25
26 a` 27 [001] FIB O391P25
Couche SiAs
(1,6%) enterre´e
Couche d’arsenic de 42 nm d’e´paisseur
enterre´e sous 175 nm de silicium. La
composition en arsenic est de 1,6%.
18, 20 [110] Tripode
Couche Si3N4
en surface
Couche de Si3N4 en surface d’une
e´paisseur de 230 nm re´alise´e au labo-
ratoire INL de Lyon par Paolo Martins
et e´galement e´tudie´e par Bulge Test.
19, 24 [110] Tripode
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Couche de silicium germanium
d’e´paisseur 12 nm avec une com-
position en germanium suppose´e de
30%. Cette couche est recouverte de
2,5 nm de silicium de fac¸on a` limiter





Echantillon compose´ de 4 couches de
SiGe (environ 45%, 35%, 30% et 20%)
chacune de 10 nm d’e´paisseur, se´pare´es






Echantillon compose´ de Stressor SiGe a`




Echantillon compose´ de Stressor SiGe a`
teneur en germanium de 35% et 23%.
[110] FIB
Table II.4: Tableau re´capitulatif de l’ensemble des e´chantillons e´tudie´s dans cette the`se avec leur description,
leur mode de pre´paration et leur orientation.
II.3 Pre´sentation des microscopes
Le but de cette section est de succinctement pre´senter les microscopes utilise´s au cours de cette the`se.
Cinq microscopes sont a` disposition sur la plateforme de nanocaracte´risation regroupant l’ensemble des
moyens de caracte´risation du CEA Grenoble et un autre est de´localise´ dans les baˆtiments de l’INAC. Sur
ces six microscopes, deux ont e´te´ particulie`rement utilise´ : le JEOL 4000EX et le FEI Titan.
II.3.1 JEOL 4000EX
Le JEOL 4000EX est un microscope de´die´ a` l’imagerie haute re´solution. E´quipe´ d’un filament LaB6,
sa tension d’acce´le´ration nominale est de 400 kV. Bien qu’aˆge´ de plus de 25 ans, ce microscope offre une
re´solution maximale de 0,16 nm en imagerie TEM haute re´solution, re´solution supe´rieure a` celle du Titan
pour un mode identique. Son principal atout re´side dans son porte e´chantillon top-entry : le porte-objet est
directement introduit dans la colonne, au sein de la pie`ce polaire, a` l’aide d’un bras articule´ retractable. Bien
que le me´canisme d’introduction de l’e´chantillon soit plus complexe que pour un side-entry (porte-objet
introduit sur le coˆte´ de la colonne), une fois en place dans la colonne l’e´chantillon n’est plus du tout en
contact avec les vibrations exte´rieures d’ou` l’obtention d’une stabilite´ remarquable.
II.3.2 FEI Titan
Le Titan dont dispose le laboratoire est un microscope polyvalent, permettant d’utiliser pratiquement
l’ensemble des techniques de microscopie e´lectronique actuelle. Dans son utilisation la plus standard, le Titan
permet de faire du champ sombre ou de la haute re´solution TEM.
De plus, il est e´quipe´ d’un correcteur de Cs sonde qui permet d’obtenir une re´solution ponctuelle de
80 pm en haute re´solution STEM ainsi que l’obtention de cliche´ CBED avec une re´solution spatiale et une
intensite´ accrue. C’est dans ce mode qu’ont e´te´ acquis l’ensemble des cliche´s CBED e´tudie´s dans ce travail
de the`se (chapitre IV).
La pre´sence d’une lentille de Lorentz permet de faire de l’imagerie magne´tique et, couple´e a` un biprisme,
de l’holographie off-axis ou en champ sombre (chapitre VI).
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Le Titan est aussi e´quipe´ d’une filtre en e´nergie (GIF Gatan Tridiem) dont la re´solution est de 0,7 eV,
aussi bien en mode TEM que STEM. Il est donc possible d’utiliser les techniques de mesures par perte
d’e´nergie (EELS : Electron Energy Loss Spectroscopy et EFTEM : Energy Filtered TEM). De plus, pour les
mesures CBED, le filtrage des cliche´s de diffraction en se´lectionnant le faisceai transmis a` l’aide d’une fente
de 10 eV de largeur permet de fortement augmenter le contraste dans le cliche´s.
La souplesse de ce microscope re´side en partie dans son syste`me condenseur e´quipe´ de trois lentilles
inde´pendantes permettant de changer facilement de type d’illumination. La pre´sence du syste`me d’illumina-
tion a` trois condenseurs permet l’obtention de sonde de taille nanome´trique avec un faisceau quasi-paralle`le
meˆme en utilisant un diaphragme condenseur de 50 µm, comme nous le verrons dans le chapitre V avec la
nanodiffraction.
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La me´thode des moire´s est une technique e´prouve´e en microscopie e´lectronique en transmission, mise
au point il y a maintenant plus de 50 ans (Menter, 1956). Le phe´nome`ne de moire´s apparaˆıt lorsque deux
mate´riaux (identiques ou diffe´rents) sont superpose´s et pre´sentent une diffe´rence d’orientation et/ou de pa-
rame`tre de maille. Un re´seau de franges d’interfe´rence apparaˆıt alors sur l’image de l’e´chantillon, re´seau
caracte´ristique de la diffe´rence entre les deux mate´riaux empile´s. Dans ses de´buts, la technique des moire´s
a permis de mettre en e´vidence certains de´fauts pre´sents dans un mate´riau (dislocations, fautes d’empile-
ment) et de mesurer le parame`tre de maille de certains mate´riaux avant meˆme l’apparition de l’imagerie
haute re´solution (Menter, 1956). Cette donne´e sur le parame`tre de maille permet de retrouver le champ de
de´placement au sein d’un mate´riau, ce qui la rend inte´ressante du point de vue de ce travail de the`se.
Apre`s avoir explique´ la technique des Moire´s avec plus de pre´cision, les de´tails sur l’e´chantillon e´tudie´,
les simulations par e´le´ments finis associe´es seront pre´sente´s. Les re´sultats expe´rimentaux obtenus par la
me´thode des moire´s seront finalement compare´s avec les techniques de mesure de de´formation par µRaman
et diffraction des rayons X. Cela permettra de valider les re´sultats issus de la me´thode des Moire´s.
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III.1 Pre´sentation de la me´thode des Moire´s
L’apparition du phe´nome`ne de moire´s est lie´e a` deux conditions, comme il a e´te´ de´crit en partie I.3.2 : deux
mate´riaux doivent eˆtre superpose´s dans la direction du faisceau e´lectronique et pouvoir diffracter (et donc
re´ve´ler un certain taux de cristallinite´). Les mate´riaux superpose´s peuvent eˆtre de compositions quelconques,
ne pas pre´senter de conditions particulie`res d’orientation et meˆme ne pas eˆtre en contact.
III.1.1 Apparition des moire´s
Les moire´s apparaissent par un phe´nome`ne de double diffraction entre le premier mate´riau et le second
mate´riau. Dans le cadre de l’approximation cine´matique, ou` un seul phe´nome`ne de diffraction apparaˆıt dans
l’e´paisseur de l’e´chantillon, l’onde e´lectronique en sortie d’e´chantillon peut eˆtre de´compose´e en une onde Ψ1











Avec ~g un faisceau diffracte´, ag l’amplitude associe´e au faisceau diffracte´, ~r le vecteur position, φ la phase
de l’onde et ~k0 le vecteur d’onde incident tel que ||~k0|| = k0 = 1
λ
.
Les deux ondes Ψ1 et Ψ2, cohe´rentes, vont pouvoir interfe´rer entre elles. L’interfe´rence entre les deux
ondes de´crites dans les e´quations (III.1) et (III.2) re´sultera en un re´seau d’interfe´rence complexe dont il sera
difficile de tirer une information. En pratique, seulement quelques faisceaux sont se´lectionne´s a` l’aide du
diaphragme objectif centre´ sur le faisceau transmis. Dans la de´monstration qui suit, seul le transmis et une
re´flexion ~g commune aux deux mate´riaux (note´s respectivement ~g1 et ~g2) sont pris en compte de fac¸on a`
alle´ger les calculs. L’intensite´ dans l’image s’e´crit alors :









g2+2a0ag1 cos(2pi~g1.~r+φ1)+2a0ag2 cos(2pi~g2.~r+φ2)+2ag1ag2 cos(2pi(~g1−~g2).~r+φ1−φ2) (III.4)
Le diaphragme objectif centre´ autour du faisceau transmis permet de couper les haute fre´quences associe´es
a` ~g1.~r et ~g2.~r qui caracte´risent les images haute re´solution. Seul le terme basse fre´quence (~g1−~g2).~r apparaˆıt
alors dans l’image. En regroupant tous les termes d’amplitude dans le terme a˜0, l’intensite´ s’e´crit simplement :
I = a˜20 + 2ag1ag2 cos(2pi(~g1 − ~g2).~r + φ1 − φ2) (III.5)
L’image obtenue est ainsi compose´e d’un re´seau d’interfe´rence caracte´rise´ par le vecteur des moire´s ~gM ,
comme pre´sente´e dans les figures III.1(a) et (b) :
~gM = ~g1 − ~g2 (III.6)
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Figure III.1: (a) Sche´ma repre´sentant le phe´nome`ne d’apparition des franges de moire´s : deux vecteurs
issus, par diffraction, de deux mate´riaux superpose´s vont venir interfe´rer au niveau du plan image. (b)
Image expe´rimentale d’une ligne de silicium contrainte sur un substrat SOI (directions (22¯0) et (220)).
III.1.2 Sensibilite´ des moire´s a` la de´formation et a` la rotation
L’inte´reˆt de la technique des moire´s dans le cadre de la mesure de de´formation est clairement de´fini d’apre`s
l’e´quation (III.5) : en connaissant l’e´tat de contrainte d’un des deux mate´riaux, qui servira alors de re´fe´rence,
~g1 est connu et il est possible de calculer ~g2 d’apre`s la pe´riode des moire´s mesure´e expe´rimentalement. La
donne´e de ~g2 permet alors de de´finir le parame`tre de maille du mate´riau 2 dans la direction de ~g2 et donc
d’en mesurer la de´formation si son parame`tre de maille relaxe´ est connu.
L’e´quation (III.5) re´ve`le aussi le de´savantage de la technique des moire´s. La pre´sence d’une de´sorientation
entre les vecteurs ~g1 et ~g2 change la pe´riode des moire´s et ce de fac¸on importante. S’il existe un angle θ entre
les vecteurs ~g1 et ~g2, la pe´riode λM des moire´s est de´crite par :
1
λM
= ||~gM || =
√
g1 + g2 − 2g1g2 cos(θ) (III.7)
Pour un mate´riau 1 compose´ de silicium relaxe´ et un mate´riau 2 compose´ de silicium pre´sentant une
de´formation en tension de 1%, les variations du vecteur des moire´s pour la direction 〈220〉 en fonction
de la de´sorientation entre les deux mate´riaux sont regroupe´es dans le tableau III.1. La grande sensibilite´ de
la me´thode des moire´s a` la de´sorientation entre mate´riau de re´fe´rence et mate´riau e´tudie´ ne´cessite la mesure
de l’angle entre les deux mate´riaux de fac¸on a` obtenir des mesures de de´formation quantitative.
Angle θ entre ~g1 et ~g2 (°) 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Pe´riode des moire´s λM (nm) 19,4 18,3 15,9 13,4 11,2 9,6
Table III.1: Influence de la de´sorientation entre mate´riau de re´fe´rence (silicium relaxe´) et mate´riau d’e´tude
(silicium de´forme´ de 1% en tension) pour la direction 〈220〉.
III.2 Pre´sentation et mode´lisation de l’e´chantillon
La technique des moire´s n’est applicable que sur des e´chantillons pre´sentant un empilement de deux
mate´riaux dont un sert de re´fe´rence. Cette condition limite l’application de la me´thode des moire´s a` un
nombre restreint d’e´chantillons. L’industrie de la micro-e´lectronique, base´e sur l’utilisation de substrat de
silicium en particulier, peut fournir des e´chantillons re´pondant aux crite`res impose´s par la me´thode des
moire´s.
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Les e´chantillons conside´re´s ici sont compose´s de lignes de silicium contraintes de faible e´paisseurs de´pose´es
sur un substrat SOI (Silicon On Insulator) (Andrieu et al., 2007). Apre`s une description de l’e´chantillon e´tudie´
et de ses e´tapes d’e´laboration, sa mode´lisation sera re´alise´e a` l’aide de simulations par e´le´ments finis de fac¸on
a` prendre en compte les effets de relaxation de contrainte dans les lames TEM.
III.2.1 Description de l’e´chantillon
L’e´chantillon e´tudie´ dans cette partie est compose´ de lignes de silicium contraintes de 1 µm de large
et de 15 nm d’e´paisseur de´pose´es sur un substrat SOI dont la couche d’oxyde de silicium mesure 135 nm
d’e´paisseur. L’obtention de ces lignes se de´roule en quatre e´tapes majeures :
(i) Le premie`re e´tape consiste a` de´poser une couche de silicium sur un substrat relaxe´ de silicium-
germanium (SiGe) oriente´ en direction [001] et dont la concentration en germanium est de 20%. Cette
couche, de´pose´e par RPECVD (Remote Plasma-Enhanced Chemical Vapor Deposition), mesure 15 nm
d’e´paisseur. La couche de silicium obtenue est alors en tension et son taux de de´formation correspond
a` la diffe´rence de parame`tre de maille entre le silicium et le Si0.8Ge0.2 (figure III.2(a))
(ii) Une seconde plaque oriente´e [001] et compose´e d’un substrat de silicium recouvert d’une couche
d’oxyde de silicium de 135 nm d’e´paisseur est alors mise en contact avec la plaque obtenue a` l’e´tape
(i) et lie´e a` celle-ci par collage mole´culaire (figure III.2(b)). Il a e´te´ montre´ que cette e´tape ne ge´ne´rait
pas de relaxation dans la couche de silicium contraint.
(iii) Le substrat pre´sente´ dans l’e´tape (i) est alors retire´ par la me´thode SmartCutr mise au point par
la socie´te´ Soitec (Ghyselen et al., 2004). La couche de SiGe restante est retire´e par attaque chimique
se´lective (figure III.2(c)).
(iv) La couche de silicium contraint est enfin grave´e de fac¸on a` re´aliser des lignes de 1 µm de large
















































Figure III.2: (a) Re´alisation de la couche de Si contrainte par croissance sur un substrat de SiGe relaxe´.
(b) Collage du wafer obtenu en (a) avec un wafer compose´ d’un substrat de silicium et d’une couche d’oxyde
de 135 nm d’e´paisseur. (c) Retrait du substrat de silicium et de la couche de SiGe du wafer obtenu en (a).
(d) Gravure des lignes.
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Cette largeur de ligne a e´te´ re´alise´e de fac¸on a` pouvoir effectuer des mesures a` la fois en microscopie
e´lectronique, en µRaman et en diffraction des rayons X. Cette comparaison permettra de rendre compte
du caracte`re quantitatif de la me´thode des moire´s.
III.2.2 Pre´paration de l’e´chantillon TEM
Les e´chantillons TEM ayant servi a` la mesure ont e´te´ re´alise´s en vue plane par attaque chimique en
face arrie`re. Le substrat de silicium a e´te´ attaque´ se´lectivement par une solution d’hydroxyde de potassium
(KOH) qui laisse la couche d’oxyde intacte. Cette attaque a` permis d’amincir le substrat jusqu’a` le rendre
transparent aux e´lectrons tout en conservant la couche de silicium contrainte, prote´ge´e par l’oxyde. Une vue
ge´ne´rale de l’e´chantillon est pre´sente´e en figure III.3(a).
La largeur des lignes contraintes ainsi que l’espace entre les lignes ont e´te´ mesure´s par microscopie
e´lectronique a` balayage dont la re´solution interme´diaire entre le microscope optique et le microscope e´lectro-
nique en transmission permet des mesures pre´cises. Les lignes font ainsi 1100 nm de large et sont espace´es
de 885 nm.
L’augmentation de l’e´paisseur du substrat en partant du vide vers l’e´chantillon a e´te´ mesure´e a` l’aide
des lignes d’e´gales e´paisseurs pre´sentent dans les cliche´s de moire´s (figure III.3(b)). La variation d’e´paisseur
s’est ainsi re´ve´le´e line´aire avec la distance au vide, la pente du substrat pre´sentant un angle de 11,5° par
rapport a` sa surface. Cela facilite d’autant plus la mise au point de la ge´ome´trie pour la mode´lisation par
les e´le´ments finis.
(a) (b)


































Figure III.3: (a) Image STEM HAADF de l’e´chantillon a` faible grandissement. Les lignes contraintes
pre´sentent le contraste le plus clair. (b) Image de moire´s d’une ligne contrainte. Les franges d’e´gales
e´paisseurs sont visibles et re´gulie`rement espace´es, ce qui de´montre une ge´ome´trie de lame en biseau.
III.2.3 Mode´lisation des moire´s
Le phe´nome`ne de moire´s apparaˆıt lorsque deux mate´riaux cristallins sont superpose´s dans la direction
du faisceau d’e´lectrons. La couche de SiO2, amorphe, introduit seulement un changement de phase constant
qui de´cale la position des franges de moire´s mais non leur pe´riode. Elle peut donc eˆtre ne´glige´e du point de
vue des moire´s mais sa pre´sence est bien prise en compte dans les simulations par e´le´ments finis.
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Les simulations par e´le´ments finis permettent de tenir compte des effets de relaxation des contraintes dans
la lame mince. Afin de pouvoir comparer les re´sultats expe´rimentaux aux re´sultats simule´s, il est ne´cessaire de
calculer la pe´riode des moire´s en chaque point de l’e´chantillon d’apre`s les re´sultats fournis par les simulations.
Pour ce faire, les champs de distorsion D issus des simulations par e´le´ments finis du substrat et des lignes
contraintes sont moyenne´s sur l’e´paisseur de chacune des couches. Cette moyenne reproduit le caracte`re
transmis du faisceau e´lectronique. La matrice des distorsions de chaque couche est alors applique´e sur (~a,~b,~c)
les vecteurs de base du re´seau cristallin du silicium afin d’en obtenir les vecteurs de´forme´s (~aD ,~bD ,~cD ) :
[~aD ,~bD ,~cD ] = (1+D)[~a,~b,~c] (III.8)















Le vecteur ~g se´lectionne´ expe´rimentalement pour re´aliser les moire´s correspond a` une tache de diffraction
de´crite par les indices de Miller (h,k,l). Le vecteur ~gD de´forme´ est alors de´crit par la relation :









Les vecteurs ~gD de´forme´s sont calcule´s inde´pendamment pour les lignes contraintes et le substrat de silicium.
Il ne reste plus qu’a` appliquer l’e´quation de base des moire´s (e´quation (III.6)) pour trouver le vecteur des
moire´s et la pe´riode qui le caracte´rise. Il est ainsi possible de comparer les re´sultats expe´rimentaux aux
re´sultats simule´s.
III.2.4 Simulation par e´le´ments finis : comparaison entre deux codes
Les donne´es sur la ge´ome´trie de l’e´chantillon (largeur des lignes, espacement, variation de l’e´paisseur du
substrat) ont permis de re´aliser une ge´ome´trie la plus proche possible de l’e´chantillon re´el.
Deux codes e´le´ments finis sont a` disposition pour mode´liser la relaxation de la lame mince TEM :
Cast3m (Cast3m, 2009) et Comsol (Comsol, 2009). Le premier est de´veloppe´ par le CEA alors que le
second est un code commercial. Cette e´tape de comparaison va permettre de ve´rifier la bonne mode´lisation
de la de´formation sous Comsol et d’utiliser ce code pour tout le reste des simulations par e´le´ments finis
re´alise´es dans ce me´moire. Ce choix sur le code a e´te´ motive´ par une souplesse plus grande de Comsol dans
l’introduction des de´formations dans les couches que Cast3m et par le fait que Comsol puisse eˆtre couple´ a`
Matlab. Le post-traitement des donne´es est alors grandement facilite´.
Mode´lisation avec Cast3m
Cast3m est un code base´ essentiellement sur la re´solution de mesure de contrainte en me´canique a`
l’e´chelle macroscopique et s’ave`re tre`s difficile a` manipuler pour imposer des conditions initiales en terme de
de´formation. C’est pourquoi le de´saccord parame´trique dans la couche contrainte de silicium est e´crit sous
forme de contrainte. Les de´formations seront alors obtenues en utilisant les lois de l’e´lasticite´ line´aire, ou loi
de Hooke (voir annexe B).
Les conditions aux limites sur les lignes contraintes imposent σzz = 0 car c’est une surface libre. La loi
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de Hooke dans le repe`re de l’e´chantillon (Annexe B.4) impose alors :





La couche de silicium contrainte ayant e´te´ re´alise´e par e´pitaxie sur une couche relaxe´e de Si0.8Ge0.2,
les de´formations dans les directions x et y sont e´quivalentes et e´gales au de´saccord parame´trique f =
aSiGe − aSi
aSi






Les de´formations e´tant connues dans les trois directions de l’espace, il est alors possible de connaˆıtre les
contraintes dans les lignes pour les directions x et y, e´quivalentes avant relaxation :










)εxx ' 1368 MPa (III.14)
Mode´lisation avec Comsol
Le parame´trage des conditions initiales e´tant plus souple sous Comsol, les de´formations sont impose´es
dans la ligne de silicium contrainte sous forme de de´formation, mode´lisation nettement plus en accord avec la
physique de l’e´pitaxie mais e´quivalente a` la mode´lisation par la contrainte en utilisant les lois de l’e´lasticite´
line´aire.
Un terme de de´formation de volume est donc introduit dans les e´quations de re´solution des e´le´ments finis
qui se traduit physiquement comme une e´nergie tendant a` replacer le mate´riau dans sa configuration non






















Figure III.4: (a) Ge´ome´trie de l’e´chantillon avant prise en compte des effets de relaxation (simulation
Cast3m). L’e´chantillon e´tant pe´riodique dans la direction y, la structure n’est dessine´e qu’entre la moitie´
d’une ligne contrainte (partie supe´rieure blanche) et la moitie´ de la partie sans ligne. La couche d’oxyde
est repe´re´e par la partie en bleue et le substrat en blanc avec la pente correspondant a` la pre´paration de
l’e´chantillon. (b) Ge´ome´trie de l’e´chantillon en prenant en compte la de´formation (simulation Cast3m),
avec un facteur multiplicatif de 30 sur les de´placements. La courbure de l’e´chantillon autour de l’axe y est
tre`s nette dans les parties les plus fines.
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Comparaison entre les deux codes
Pour pouvoir comparer les deux codes Cast3m et Comsol, les meˆmes conditions aux limites ont e´te´
choisies. Comme les lignes contraintes forment un re´seau sur l’e´chantillon, seulement la moitie´ de la structure
re´pe´te´e est mode´lise´e dans la direction y et chaque face perpendiculaire a` cette direction est fixe´e en y
(condition pe´riodique). L’arrie`re de la lame est fixe´ dans les directions (x et y). L’e´paisseur de l’e´chantillon
mode´lise´ est prise suffisamment grande (1 µm) pour que cette condition n’ait pas d’influence sur les re´sultats
dans les zones d’inte´reˆt (correspondant a` une e´paisseur totale de l’e´chantillon infe´rieure a` 600 nm). Les
ge´ome´tries avant puis apre`s de´formation sont pre´sente´es dans les figures III.4(a) et (b).
La figure III.5(a) regroupe les comparaisons sur les normes des vecteurs ~g correspondant a` la tache (22¯0)
dans le silicium du substrat (~gS) et dans celui de la ligne contrainte (~gL) pour les deux codes Cast3m et
Comsol. L’accord entre les deux codes est parfait sauf sur le dernier point situe´ a` l’extre´mite´ libre de la
couche contrainte. Pour les e´le´ments finis, les points de ce type posent toujours un proble`me de condition
aux limites. La diffe´rence entre les deux codes provient de la diffe´rence de traitement de ce type de point.
Il est inte´ressant de remarquer que la norme des vecteurs ~g a` l’extre´mite´ de la ligne contrainte s’approche
de celle du substrat : les conditions de surfaces libres sur les coˆte´s de la ligne permet la relaxation presque
totale des contraintes.
Dans la figure III.5(b), la comparaison est aussi effectue´e en utilisant la pe´riode des moire´s calcule´e
d’apre`s les vecteurs pre´sente´s en figure III.5(a). L’e´volution est la meˆme entre les deux codes. La pe´riode
des moire´s augmente dans les zones les plus relaxe´es car le parame`tre de maille entre ligne contrainte et
substrat est de plus en plus proche. Les franges de moire´s seraient infinies pour deux mate´riaux dans la
meˆme orientation et ayant le meˆme parame`tre de maille.
La comparaison entre les deux codes e´le´ments finis Cast3m et Comsol donne exactement les meˆmes
re´sultats. La fac¸on d’imple´menter les de´formations dans le code Comsol ainsi que le fait que ce programme
puisse eˆtre couple´ a` Matlab nous ont pousse´s a` choisir ce programme pour le reste des simulations e´le´ments
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Figure III.5: (a) Norme des vecteurs ~g22¯0 pour les lignes contraintes et le substrat de silicium en utilisant les
programmes Cast3m et Comsol. (b) Pe´riodes des moire´s obtenues d’apre`s les calculs effectue´s par Cast3m
et Comsol.
III.2.5 Mode´lisation 2D - Mode´lisation 3D
Le proble`me de la mode´lisation 3D re´side dans le temps de calcul tre`s long qui lui est associe´ et la taille
des e´le´ments utilise´s (une taille d’e´le´ments 100 fois infe´rieures pouvant eˆtre utilise´ dans le cas 2D pour un
nombre identique de degre´s de liberte´). Il est clair d’apre`s la structure de la lame apre`s de´formation que
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la relaxation est un cas purement 3D, mais surtout dans les zones minces de l’e´chantillons (figure III.4(b)).
Afin de pouvoir faire des calculs plus rapide et sur un plus grand nombre d’e´le´ments, une comparaison entre
2D et 3D a e´te´ effectue´e en fonction de l’e´paisseur du substrat.
La figure III.6 regroupe les graphes obtenus sur la pe´riode des moire´s pour des e´paisseurs du substrat
de 50, 100, 200 et 400 nm. Quelle que soit l’e´paisseur du substrat, en restant dans la limite des e´paisseurs
permettant la transmission des e´lectrons, les phe´nome`nes de relaxation ne peuvent eˆtre reproduit par une
simple simulation en 2D car les rotations autour de l’axe y ne sont pas ne´gligeables. Ainsi, lors des mesures
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Figure III.6: Comparaison de la pe´riode des moire´s associe´s a` la tache (22¯0) entre simulation par e´le´ments
finis 2D et 3D pour diffe´rentes e´paisseurs de substrat (code Comsol) : (a) 50 nm, (b) 100 nm, (c) 200 nm
et (d) 400 nm.
III.3 Re´sultats expe´rimentaux et comparaison avec d’autres tech-
niques
Pour les mesures par moire´s, les simulations mises au point vont permettre de donner une valeur de la
contrainte dans les lignes et une pre´cision sur la mesure en encadrant les courbes expe´rimentales. Dans un
premier temps, l’influence du faisceau sur les franges de moire´s sera e´tudie´e avant d’e´valuer la valeur de la
contrainte dans les lignes.
Les mesures re´alise´es par la me´thode des moire´s seront alors compare´es a` des mesures Raman. Des
comparaisons seront aussi effectue´es sur des mesures par rayons X sur des e´chantillons non grave´s.
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III.3.1 Mesures par la me´thode des moire´s
Influence du faisceau e´lectronique
Le faisceau employe´ en microscopie e´lectronique est tre`s e´nerge´tique, les e´lectrons e´tant acce´le´re´s a` 400 kV
dans le cas pre´sent (JEOL 4000EX) l’e´chantillon (Reyes-Gasga and Garcia-Garcia, 2002; Servanton et al.,
2009) et venir accentuer le phe´nome`ne de relaxation de contrainte. Ainsi, la comparaison de la figure III.7
entre deux images de moire´s d’une meˆme zone effectue´es avec un temps d’exposition au faisceau court puis
long est univoque : l’image correspondant au temps d’exposition le plus long montre des franges de moire´s
beaucoup plus large pre`s des bords de lignes que son homologue obtenue avec un faible temps d’exposition.
L’apparition de ce phe´nome`ne de relaxation peut provenir de deux phe´nome`nes :
(i) L’e´chauffement local induit par le faisceau d’e´lectrons permet la dilatation de la ligne par rapport
a` la couche d’oxyde du fait que leurs coefficients de dilation thermique soient diffe´rents. La couche
contrainte peut alors relaˆcher un peu de son e´nergie de de´formation pre`s des surfaces libres : les bords
des lignes.
(ii) Le faisceau incident peu aussi donner suffisamment d’e´nergie aux atomes du mate´riaux pour les
expulser de leur place dans la maille et venir cre´er une lacune (Reyes-Gasga and Garcia-Garcia, 2002).
La pre´sence de ces de´fauts ponctuels permet de re´duire localement la de´formation dans les lignes et ce
phe´nome`ne serait observe´ expe´rimentalement sur les bords de la structure.
Afin de limiter la relaxation induite par ces deux phe´nome`nes sur les bords de lignes contraintes, les zones
d’e´tudes seront expose´es le moins de temps possible au faisceau d’e´lectrons et des temps d’exposition courts
seront choisis (typiquement 1 s).
(a) (b)
1 µm 1 µm
Figure III.7: (a) Image de moire´s d’une ligne contrainte a` la premie`re exposition du faisceau. (b) Meˆme
image que l’image (a) prise apre`s une exposition au faisceau d’environ 1 min. L’augmentation de la pe´riode
des moire´s sur les bords de la ligne traduit une relaxation des contraintes sous le faisceau.
Re´sultats expe´rimentaux
La pe´riode des moire´s dans les cliche´s expe´rimentaux a e´te´ extraite par la me´thode des phases ge´ome´tri-
ques (partie I.3.3). Cet algorithme permet en effet de repe´rer une fre´quence particulie`re dans une image et
d’en mesurer les variations autour d’une valeur prise comme re´fe´rence. Dans le cas des images de moire´s, la
re´fe´rence est prise au centre des lignes ou` la pe´riode des moire´s est la plus monotone.
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Figure III.8: (a) Image des moire´s de la zone e´tudie´e. (b) Carte de la pe´riode des moire´s obtenue graˆce a` l’al-
gorithme des phases ge´ome´triques (GPA). (c) Comparaison de la pe´riode des moire´s dans le cas expe´rimental
et dans deux cas simule´s par e´le´ments finis. Le profil expe´rimental est moyenne´ sur 20 nm afin de diminuer
le bruit de la mesure.
La zone e´tudie´e, dont l’image des moire´s est pre´sente´e en figure III.8(a), se situe a` une distance du vide
telle que l’e´paisseur du substrat est de 240 nm, e´paisseur mesure´e a` l’aide des franges d’e´gale e´paisseur
pre´sentes dans l’image. Cette e´paisseur permet de se placer a` une distance suffisante du vide pour e´viter
les proble`mes de fortes relaxations tout en conservant un bon contraste. La carte de la pe´riode des moire´s
obtenue par la me´thode des phases ge´ome´triques et correspondant a` la direction 〈22¯0〉 est pre´sente´e en figure
III.8(b), la position du profil expe´rimental e´tant repre´sente´e par un rectangle blanc.
Le profil extrait de la carte de la pe´riode des moire´s (III.8(c)) est moyenne´ sur 20 nm de fac¸on a` re´duire
le bruit de la mesure. Ce profil a e´te´ compare´ aux simulations par e´le´ments finis en prenant en compte la
de´sorientation de 0,1° entre le substrat et les lignes contraintes mesure´e par diffraction des rayons X (partie
III.3.3). La pre´sence d’un certain bruit dans le profil expe´rimental ne permet pas de trouver une solution
unique pour la valeur de la contrainte dans les lignes, c’est pourquoi deux courbes simule´es sont pre´sentes
dans le graphique de la figure III.8(c). Elles repre´sentent les valeurs extreˆmes de la de´formation dans les
lignes, ici comprise entre 7,58.10−3 et 8,36.10−3 (soit entre 1370 et 1510 MPa). La valeur moyenne de la
de´formation dans la ligne peut donc eˆtre estime´e a` (7,97 ± 0,4).10−3 soit 1435 ± 75 MPa. Cette valeur est
le´ge`rement supe´rieure a` la valeur attendue d’apre`s les conditions d’e´pitaxie utilise´es pour re´aliser l’e´chantillon
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(7,58.10−3 soit 1368 MPa).
La sensibilite´ en contrainte qui vient d’eˆtre obtenue ici correspond a` une sensibilite´ en de´formation
le´ge`rement infe´rieure a` 4.10−4 (loi de Hooke sur silicium).
III.3.2 Mesures µRaman
Des mesures µRaman ont e´te´ effectue´es par Denis Rouchon et Michel Mermoux (LEPMI) sur des
e´chantillons identiques a` ceux que nous avons e´tudie´s par la me´thode des moire´s. La partie I.2.2 a per-
mis de pre´senter la technique µRaman et les possibilite´s d’en tirer des mesures de de´formation : la longueur
d’onde lumineuse de la lumie`re re´trodiffuse´e par le mate´riau illumine´ subit un de´calage en pre´sence de
de´formation car l’e´nergie des liaisons atomiques a` laquelle est sensible le Raman n’est plus la meˆme.
Les e´quations Raman seront pre´sente´es puis re´solues dans le cadre de l’e´chantillon e´tudie´. Les conditions
et re´sultats expe´rimentaux seront finalement pre´sente´s puis compare´s aux simulations e´le´ments finis dans le
but de prendre en compte les effets de relaxations sur les bords des lignes contraintes.
E´quation Raman
Les de´formations en Raman se calculent en re´solvant l’e´quation se´culaire dont l’origine provient de la
re´solution des e´quations de la dynamique vibrationelle d’un cristal sur lesquelles nous ne nous arreˆterons pas
mais qui sont de´crites dans la the`se d’Eddy Romain-Latu (Romain-Latu, 2006). Les fre´quences de vibrations
en pre´sence de de´formation sont obtenues en trouvant les valeurs propres γi de l’e´quation se´culaire suivante
(Romain-Latu, 2006; Rouchon, 2009) :
pε11 + q (ε22 + ε33)− γ1 2rε12 2rε13
2rε21 pε22 + q (ε11 + ε33)− γ2 2rε23






 = 0 (III.15)
Les coefficients p, q et r sont appele´s potentiels de de´formation et prennent les valeurs suivantes pour le
silicium : p = (−1.85 ± 0.06) ω20 , q = (−2.31 ± 0.06) ω20 , r = (−0.71 ± 0.06) ω20 . ω0 = 521 cm−1 est la
fre´quence de re´sonance Raman du silicium dans un e´tat comple`tement relaxe´. Les valeurs propres γi sont
de´pendantes des fre´quences de resonance Raman tel que γi = ω2i − ω20 , avec ωi les fre´quences Raman du
cristal de´forme´.
L’e´quation (III.15) est e´crite dans le repe`re du cristal (de´finition en annexe A) mais la direction z, dans
laquelle sont effectue´es les mesures Raman, est identique entre le repe`re de l’e´chantillon et le repe`re du cristal.
La re´solution de l’e´quation (III.15) dans cette direction donne simplement :
γ3 = ω23 − ω20 = − [pεzz + q (εxx + εyy)] (III.16)
La diffe´rence de fre´quence ∆ωz entre fre´quence a` l’e´tat relaxe´ et fre´quence dans le mate´riau de´forme´ pour
la direction z s’e´crit alors :
∆ωz = ω0 − ω3 = ω0 −
√



















[pεzz + q (εxx + εyy)] (III.18)
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Figure III.9: (a) Image de l’e´chantillon et description des axes x et y. Les spectres Raman acquis le long de
l’axe y ont e´te´ ajoute´s. (b) Spectre Raman acquis au milieu d’une ligne contrainte d’un micron de large. Le
pic du substrat est visible car l’oxyde de silicium est transparent aux longueurs d’onde utilise´es et la couche
contrainte trop fine pour absorber tout le rayonnement. Le de´calage entre les pics du substrat et de la couche
est duˆ a` la pre´sence de de´formation. (c) Comparaison du de´calage entre pic du substrat et pic de la couche
contrainte entre re´sultats expe´rimentaux et simulations par e´le´ments finis.
Re´sultats expe´rimentaux
Les spectres µRaman ont e´te´ acquis en utilisant une source lumineuse LASER Ar/Kr de longueur d’onde
368,8 nm pour une puissance totale de 20 mW. Les points de mesures, espace´s de 100 nm, ont e´te´ pris le
long de la direction y (figure III.9(a)). La taille de la sonde expe´rimentale est d’environ 800 nm. Il est clair
que cette taille importante ge´ne`re de forts effets de moyenne sur la mesure des de´formations dans les lignes
contraintes. Nous avons en effet remarque´ que la diffe´rence de fre´quence entre substrat et couche contrainte
calcule´e directement d’apre`s les champs de distorsion fournis par les e´le´ments finis n’est pas du tout en accord
avec l’expe´rience. C’est pourquoi les profils de de´formation issus des simulations ont e´te´ syste´matiquement
convolue´s par une repre´sentation Gaussienne de la sonde dont la largeur a` mi-hauteur est prise a` 800 nm.
La longueur d’onde lumineuse Raman est tre`s vite absorbe´e par un cristal de silicium (au bout de 20
nm seulement) mais l’oxyde de silicium est lui totalement transparent pour ces longueurs d’onde. Les lignes
contraintes ne mesurant qu’une quinzaine de nanome`tres d’e´paisseur, les spectres Raman pre´sentent a` la fois
un pic issu du substrat, qui sera pris comme re´fe´rence, et un pic issu de la couche. La figure III.9(b) illustre
parfaitement cette particularite´ de l’e´chantillon.
La figure III.9(c) regroupe les re´sultats expe´rimentaux et simule´s sur la mesure de la diffe´rence de
fre´quence entre pic de la ligne et pic du substrat en fonction de la position par rapport au centre de la
ligne contrainte. La forme de la courbe est tre`s bien reproduite par la simulation pour les points acquis au
centre de la ligne et pour une de´formation de 7,54.10−3 (1360 MPa). Les points sur les coˆte´s de la ligne
sont cependant moins bien reproduits, et correspondent a` une de´formation supe´rieure, entre 7,59.10−3 et
7,64.10−3 (soit entre 1370 et 1380 MPa). Cette diffe´rence sur les bords de ligne pourrait eˆtre due a` un
effet d’e´chauffement de la ligne par la sonde qui viendrait modifier la valeur de la contrainte au niveau des
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surfaces libres. La diffe´rence entre les deux valeurs de contrainte reste cependant tre`s faible, dans la marge
de sensibilite´ de la mesure Raman (1.10−4 soit 20 MPa) (Romain-Latu, 2006). La contrainte finale dans la
ligne contrainte est ainsi e´value´e a` (7,54 ± 0,1).10−3 (1360 ± 20 MPa).
III.3.3 Mesures par diffraction des rayons X
Les mesures par diffraction de rayons X ont e´te´ mene´es par Joe¨l Eymery (INAC) sur un e´chantillon non
grave´, ce qui permettra de ve´rifier la pre´sence de de´fauts dans la couche avant l’e´tape de gravure. Du point
de vue de la de´formation, les re´sultats obtenus seront a` comparer avec les donne´es acquises en centre de ligne
ou` la relaxation est nulle.
La pre´sentation de la proce´dure expe´rimentale permettra de mettre en e´vidence a` la fois la mesure de la
de´sorientation entre couche contrainte et substrat et la mesure de la de´formation. Les re´sultats expe´rimentaux
seront ensuite pre´sente´s.
Proce´dure expe´rimentale
Les mesures de diffraction des rayons X ont e´te´ effectue´es en utilisant la me´thode de diffraction en
incidence rasante (GIXRD : Grazing Incidence X-Ray Diffraction). L’angle d’incidence des rayons X par
rapport a` la surface est de seulement quelques degre´s (5° ici), ce qui permet de re´cupe´rer un signal intense
pour les couches en surface et donc pour la couche contrainte dans le cas pre´sent. Cet incidence est telle que
la sonde est tre`s e´tale´e suivant la direction d’inclinaison et atteint une taille finale de 0,5×5 mm2.
La diffraction des rayons X produit une image de l’espace re´ciproque ou` chaque distance interre´ticulaire est
repre´sente´e par une tache (pour un monocristal). Comme la longueur d’onde utilise´e en rayons X (0,1117 nm
dans le cas e´tudie´) est bien plus faible que celle des e´lectrons dans un microscope e´lectronique en transmission,
les taches de diffraction sont assez e´loigne´es les unes des autres et l’intensite´ de chaque tache est re´cupe´re´e en
scannant l’espace avec un de´tecteur. Ce dernier peut se de´placer de fac¸on radiale (scan radial) et angulaire
(scan transversal), le centre du repe`re se trouvant sur le faisceau transmis. La figure III.10(a) repre´sente les
diffe´rents degre´s de liberte´s du syste`me de mesure dans l’espace de la diffraction. Sur ce sche´ma figure aussi
une repre´sentation des taches de diffraction associe´es a` la couche contrainte et au substrat de silicium. Ainsi,
un scan radial permettra de mesurer la position angulaire d’une tache par rapport au faisceau transmis et
de retrouver la distance interre´ticulaire associe´e a` la tache conside´re´e. Ce type de scan permet de mesurer
la de´formation en utilisant simplement la loi de Bragg :














Avec λ la longueur d’onde, dhkl la distance interre´ticulaire du plan associe´ aux indices de Miller (hkl), a0 le
parame`tre de maille (identique dans les trois directions de l’espace pour un mate´riau cubique), θ l’angle de
Bragg et ψ l’angle de la mesure dans la direction radiale. La de´formation est alors simplement donne´e par
l’e´quation suivante, avec d0 la distance interre´ticulaire dans le cristal de re´fe´rence et d cette meˆme distance





L’acquisition d’un scan transversal permet de mesurer l’angle entre les taches de diffraction issue de
la couche contrainte et du substrat de silicium et d’atteindre directement la de´sorientation entre les deux
couches. Cette mesure de de´sorientation, 0,1° pour l’e´chantillon e´tudie´, a permis de re´aliser les mesures de





























Figure III.10: (a) Repre´sentation de l’espace re´ciproque et des diffe´rentes directions de scan possibles dans
l’expe´rience. Les taches de diffraction pour le silicium du substrat sont plus e´loigne´es du faisceau transmis
que celles correspondant a` la couche contrainte car cette dernie`re est en tension (parame`tre de maille plus
grand). (b) Spectres de diffraction des rayons X en incidence rasante pour le substrat et la couche contrainte.
Re´sultats expe´rimentaux
Les deux scans radiaux correspondant aux taches (22¯0) pour la couche contrainte et le substrat sont
pre´sente´s dans la figure III.10(b). Chaque scan a d’abord e´te´ aligne´ transversalement de fac¸on a` re´cupe´rer
le maximum d’intensite´ sur le de´tecteur. Le premie`re remarque sur le graphe de la figure III.10(b) est lie´e
a` la diffe´rence de largeur entre les deux pics. Autant le pic correspondant au substrat est e´troit (33,791 ±
0,004°) autant celui associe´ a` la couche contrainte est e´tale´ (33,517 ± 0,026°). La largeur d’un pic de Bragg
est lie´e a` l’homoge´ne´ite´ de la distance d’un plan dans le cristal. Ainsi, le pic de la couche contrainte re´ve`le la
pre´sence de de´fauts qui vont permettre la relaxation de la de´formation. Le parame`tre de maille tend a` varier
autour de ces de´fauts, et la tache de diffraction devient plus large. Le substrat pre´sente quant a` lui tre`s peu
de de´fauts.
La donne´e sur les positions angulaires des taches et leur largeur a` mi-hauteur permet de remonter a` la
de´formation dans la couche et a` l’erreur sur cette de´formation. Ainsi, la couche de silicium contraint subit
une de´formation en tension de (7,93 ± 0.74).10−3 (1430 ± 135 MPa).
III.4 Conclusion
La me´thode des moire´s applique´e a` la mesure de de´formation a e´te´ compare´e a` des mesures en µRaman
et en diffraction des rayons X dans le but de ve´rifier le caracte`re quantitatif de cette technique de mesure.
De plus, des simulations par e´le´ments finis ont e´te´ mene´es sur l’e´chantillon d’e´tude, des lignes de silicium
contraint de´pose´es sur un substrat SOI, pour prendre en compte les effets de relaxation de contrainte dans
la lame mince et pouvoir encadrer les mesures obtenues par moire´s.
Ainsi, la de´formation dans l’e´chantillon a e´te´ mesure´e a` (7,97 ± 0,4).10−3 (1435 ± 75 MPa) par la
technique des moire´s. Ce re´sultat est en parfait accord avec la de´formation mesure´e en rayons X (7,93 ±
0.74).10−3 soit 1430 ± 135 MPa) sur un e´chantillon non grave´. La mesure Raman diffe`re de ces deux re´sultats
tout en restant dans leur marge d’erreur puisqu’une de´formation de (7,54 ± 0,1).10−3 (1350 ± 20 MPa) est
obtenue. Cette diffe´rence peut eˆtre explique´e par la pre´sence de de´fauts dans la couche contrainte qui favorise
les phe´nome`nes de relaxation dans certaines parties de l’e´chantillon, comme le re´ve`le la largeur importante
du pic de Bragg associe´e a` la couche dans la mesure par rayons X. La mesure Raman a probablement e´te´
effectue´e pre`s d’un de ces de´fauts.
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La me´thode des moire´s est donc une technique capable de mesurer des de´formations de fac¸on quantitative.
Sa re´solution spatiale, de l’ordre de 30 nm, est un atout majeur face aux techniques de µRaman (re´solution
de 800 nm) ou de diffraction des rayons X (re´solution maximale de 0,5 mm dans une seule direction pour la
technique GIXRD). Comme toutes les techniques de mesure de de´formation en TEM, la me´thode des moire´s
offre cependant une sensibilite´ en de´formation (∆ε = 5.10−4) infe´rieure a` celles obtenues en µRaman (±
1.10−4) ou rayons X (± 1.10−4 pour la technique GIXRD). De plus, la technique des moire´s doit eˆtre couple´e
a` une mesure de de´sorientation entre mate´riau de re´fe´rence et mate´riau d’e´tude pour eˆtre quantitative.
Meˆme si d’autres techniques de mesure de de´formation en TEM offrent des re´solutions supe´rieures avec
des sensibilite´s en de´formation e´quivalentes ou infe´rieures, la technique des moire´s peut s’ave´rer inte´ressante
dans le cadre d’e´chantillons adapte´s du fait de son grand champ de vue (> 3×3 µm2), de sa facilite´ de mise
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CHAPITRE IV
Diffraction e´lectronique en faisceau convergent (CBED)
La diffraction e´lectronique en faisceau convergent ou CBED (Convergent-Beam Electron Diffraction)
consiste a` e´clairer un e´chantillon par un faisceau fortement convergent de taille nanome´trique ou infe´rieure,
le demi angle de convergence mesurant typiquement de 5 a` 20 mrad. Le cliche´ de diffraction est alors compose´
de disques dont le transmis a la particularite´ de regrouper des informations sur des plans de hauts indices
de Miller, plans qui apparaissent sous formes de lignes nomme´es lignes de HOLZ (High Order Laue Zone).
La position de ces lignes de´pend du parame`tre de maille du mate´riau, de sa structure, de son orientation,
de la tension du microscope, etc. De par ces caracte´ristiques, le CBED est une des me´thodes les plus riches
pour e´tudier un cristal.
Dans le cadre de cette the`se, c’est bien suˆr la sensibilite´ au parame`tre de maille et a` ses variations qui
nous inte´resse, afin de pouvoir avoir acce`s au champ de de´formation pre´sent dans le mate´riau. Une bre`ve in-
troduction permettra de de´finir avec plus de pre´cision le sujet de ce chapitre : les phe´nome`nes d’e´largissement
des lignes de HOLZ. L’origine et la caracte´risation de cet e´largissement seront ensuite aborde´es, ainsi que
les diffe´rents parame`tres pouvant influencer ce phe´nome`ne. L’e´tude de cas expe´rimentaux permettra enfin
d’e´valuer les mode`les de´veloppe´s et de de´terminer leur gamme d’utilisation.
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IV.1 Introduction
La diffraction e´lectronique en faisceau convergent est une technique extreˆmement riche qui permet de
connaˆıtre aussi bien le parame`tre de maille, le groupe ponctuelle, la classe de syme´trie ou encore la polarite´
d’un cristal (partie I.3.4). Afin de comprendre d’ou` provient la polyvalence de cette technique, la formation
du cliche´ CBED est explique´e en de´tails. L’inte´reˆt de la technique pour la mesure de de´formation est aborde´
par la suite avant de pre´senter les conditions utilise´es lors de l’acquisition de cliche´s expe´rimentaux.
IV.1.1 Formation du cliche´ CBED
La technique CBED consiste a` illuminer une zone de l’e´chantillon par un faisceau convergent dont le demi
angle de convergence α mesure typiquement entre 5 et 20 mrad. Cette fac¸on de faire converger le faisceau
e´lectronique est aussi de´signe´e sous le nom d’illumination de Kossel-Mo¨llenstedt (Morniroli, 1998). Dans le
plan de la diffraction, le cliche´ de points est remplace´ par un cliche´ de disques. En fonction de l’orientation de
l’e´chantillon et de l’angle de convergence choisi, les disques de diffraction peuvent se chevaucher le´ge`rement.
Pour comprendre l’origine de ces disques, il suffit de voir le faisceau convergent comme une infinite´ de
faisceaux paralle`les avec un angle d’incidence diffe´rent mais illuminant la meˆme zone de l’e´chantillon. Pour
chacun de ces faisceaux, un cliche´ de points sera forme´ dans le plan de la diffraction. En inclinant (tilt)
le faisceau dans l’espace re´el, on re´alise une translation (shift) dans l’espace re´ciproque. Chaque faisceau
paralle`le va donc contribuer a` la cre´ation de cliche´s de diffractions ponctuels juxtapose´s, d’ou` l’obtention
d’un disque dans des conditions d’illumination convergente conique.
Parmi l’ensemble des directions du faisceau convergent, seuls certaines vont correspondre a` des directions
de diffraction. Pour un plan donne´ caracte´rise´ par le vecteur ~g dans l’espace re´ciproque, les faisceaux en
conditions de Bragg sont re´partis sur la surface d’un coˆne d’axe ~g. La longueur d’onde e´lectronique e´tant
tre`s faible, le coˆne de Bragg est tre`s e´vase´, l’angle entre une droite paralle`le aux plans diffractants et l’areˆte
du coˆne mesurant typiquement quelques dizaines de mrad (figure IV.1(a)). Dans le cas de l’illumination
convergente, il y aura diffraction si le coˆne de Bragg coupe le faisceau convergent. Cette intersection, formant
un morceau d’hyperbole, est assimilable a` un plan du fait de la grande ouverture du coˆne de Bragg et de
la faible ouverture du coˆne d’illumination (figure IV.1(a)). Cela me`ne donc, par projection sur l’e´cran, a`
la formation d’une ligne de de´faut d’e´lectrons dans le disque transmis (ligne noire) et d’une ligne d’exce`s
d’e´lectrons dans le disque diffracte´ (ligne blanche) comme repre´sente´ dans la figure IV.1(b). Les faisceaux
diffracte´s prenant leurs intensite´s du faisceau transmis, le cliche´ CBED correspondant au faisceau transmis
est compose´ d’un disque clair traverse´ par un certain nombre de lignes sombres.
Ces lignes sont nomme´es lignes de zone de Laue d’ordre supe´rieur ou plus commune´ment lignes de
HOLZ (High Order Laue Zone) si elles proviennent d’une zone de Laue d’ordre supe´rieur ou e´gal a` un. Les
lignes issues de la zone de Laue d’ordre 0 (ZOLZ : Zero Order Laue Zone) sont tre`s dynamiques (pre´sence de
nombreuses franges) et simplement nomme´es ligne de ZOLZ. Chaque zone de Laue est de´finie par un nombre
entier correspondant au produit scalaire du vecteur ~g conside´re´ avec l’axe de zone, les deux vecteurs e´tant
de´crit a` l’aide des indices de Miller. Il est aussi possible de donner une de´finition un peu plus intuitive des
zones de Laue. En effet, le cristal peut eˆtre repre´sente´ dans l’espace re´ciproque ou` chaque nœud repre´sente
alors une famille de plans dans l’espace re´el. Tous les nœuds appartenant au plan perpendiculaire au rayon de
la sphe`re d’Ewald paralle`le au faisceau d’e´lectrons font partie de la zone de Laue d’ordre ze´ro. Les premiers
nœuds appartenant a` l’intersection de la sphe`re d’Ewald et d’un plan paralle`le a` celui de la zone de Laue
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Figure IV.1: Ces sche´mas sont fortement inspire´s du livre de Jean-Paul Morniroli (Morniroli, 1998). (a)
Sche´ma repre´sentant l’intersection entre le coˆne de Bragg et le coˆne d’illumination. La re´sultante est un arc
d’hyperbole, largement amplifie´ sur le sche´ma, assimilable a` une droite dans le cas re´el du fait de la faible
ouverture du coˆne d’illumination et de la grande ouverture du coˆne de Bragg. (b) Sche´ma repre´sentant la
formation des lignes de HOLZ dans le cliche´ CBED. Dans le disque transmis, il y aura de´faut d’e´lectrons,
et exce`s dans le disque diffracte´. (c) Sche´ma d’une diffraction en faisceau paralle`le. Les zones de Laue
correspondent aux diffe´rents plans d’intersection de la sphe`re d’Ewald avec le re´seau re´ciproque.
IV.1.2 CBED et mesure de de´formation
La position des lignes de HOLZ dans le cliche´ CBED est tre`s sensible au parame`tre de maille d’un
mate´riau, et donc a` la de´formation pre´sente en son sein (Jones et al., 1977). L’origine de cette sensibilite´
vient du seul fait que les lignes de HOLZ sont des lignes correspondant a` des familles de plans de hauts indices
de Miller. Plus un plan est de haut indice, plus sa repre´sentation dans l’espace re´ciproque est e´loigne´e du
faisceau transmis. Pour une meˆme de´formation, la variation de distance entre le faisceau transmis et un
vecteur ~g quelconque du re´seau re´ciproque par rapport a` l’e´tat non de´forme´ sera d’autant plus grande que
ce vecteur ~g est e´loigne´ du transmis 1. C’est cette variation qui fait de la position des lignes de HOLZ un
indicateur tre`s sensible a` la de´formation.
Dans une orientation en axe de zone principal, c’est-a`-dire les axes de faibles indices de Miller type [1,1,0]
ou [0,0,1], le nombre de lignes dans le cliche´ CBED peut eˆtre tre`s important, d’ou` la pre´sence de nombreuses
interactions dynamiques qui rendent impossible le suivi d’une ligne particulie`re. Afin de limiter le nombre de
lignes de HOLZ dans le cliche´ et de pouvoir suivre l’e´volution des plans de hauts indices, les cliche´s CBED
pour la mesure de de´formation sont pris dans des orientations e´loigne´es d’une dizaine de degre´s des axes
de zones principaux (Maher et al., 1987). Comme il existe toujours des plans qui diffractent dans un cliche´
CBED, inde´pendamment de l’orientation, la notion d’axe de zone est e´tendue a` des orientations qui ne sont
plus principales, telles [2,3,0], [8,11,0], etc. En contrepartie, le fait de devoir s’e´loigner des conditions d’axe
de zone principal peut engendrer des phe´nome`nes de masquage ou de superposition dans les e´chantillons
e´tudie´s, en particulier dans les dispositifs destine´s a` la microe´lectronique.
Dans le cadre de la mesure de de´formation, la notion de re´fe´rence est tre`s importante et se retrouve dans
la plupart des me´thodes de mesure de de´formation. En effet, pour eˆtre quantitatif, la prise d’une re´fe´rence
1. De fac¸on simple, pour une de´formation de x %, un vecteur ~g e´loigne´ du transmis d’une distance g subira un de´placement
de ∆g = xg. Pour un vecteur plus e´loigne´ du transmis, mettons le vecteur n~g, la variation de distance sera n fois supe´rieure
(∆g = nxg) et donc plus facile a` de´tecter.
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dans un endroit du cristal dont l’e´tat de de´formation est parfaitement connu (souvent choisi nul) est quasi
ine´vitable. La prise de cette re´fe´rence permet de faire une image de tous les parame`tres du microscope
auxquels est sensible la me´thode, sans en connaˆıtre toutes les valeurs a priori. Dans le cas du CBED, la
position des lignes de HOLZ de´pend fortement de la tension d’acce´le´ration du microscope, de la variation
de parame`tre de maille du mate´riau et bien suˆr de l’axe de zone conside´re´ 2. S’il n’est pas trop complique´
de de´crire l’axe de zone dans un cliche´ expe´rimental, il n’en est pas de meˆme pour la valeur “effective” de
la tension d’acce´le´ration. La prise d’une re´fe´rence permet alors de s’affranchir de nombreuses simulations et
rend la technique plus facile a` utiliser.
Une fois la re´fe´rence acquise, la pre´sence de de´formation dans les cliche´s CBED peut se traduire par deux
phe´nome`nes diffe´rents : le de´placement des lignes de HOLZ (HOLZ “shift”) ou l’e´largissement des lignes de
HOLZ (“splitting”).
Cliche´s de lignes fines
Dans le cas ou` le champ de de´placement est homoge`ne dans l’e´paisseur de l’e´chantillon, la pre´sence
de de´formation se traduit par le de´placement des lignes de HOLZ les unes par rapport aux autres. Jones,
Rackham & Steeds sont les premiers a` avoir propose´ un moyen de mesure du parame`tre de maille cristallin
d’apre`s l’e´tude de cliche´s CBED du faisceau transmis (Jones et al., 1977). Depuis lors, les moyens infor-
matiques aidant, les mesures de de´formation sont re´alise´es de manie`re quasi automatique suivant une se´rie
d’e´tapes de´taille´es ci-dessous.
Transforme´e de Hough : La premie`re e´tape consiste a` repe´rer la position des lignes de HOLZ dans le
cliche´ CBED transmis. L’algorithme propose´ par Hough (Hough, 1962) est un des moyens privile´gie´s
pour re´aliser cette e´tape. De fac¸on simplifie´e, la transforme´e de Hough consiste en un changement de
repe`re en coordonne´es polaires ou` chaque ligne est repe´re´e par un maximum dont la position de´crit le
vecteur orthogonal a` la ligne et son emplacement dans l’image. Ainsi, la transforme´e de Hough d’un
cliche´ CBED consistera en une image compose´e d’un certain nombre de pics. Une simple fonction de
seuillage permet alors de retrouver la position de ces pics et de ce fait l’ensemble des lignes pre´sentes
dans le cliche´.
Mode´lisation du cliche´ : Il existe deux mode`les diffe´rents pour reproduire un cliche´ CBED : le mode`le
cine´matique et le mode`le dynamique. Ils diffe`rent par leurs hypothe`ses et leur temps de calcul.
(i) Le mode`le dynamique prend en compte toutes les interactions dynamiques, c’est-a`-dire toutes les
interactions e´lectrons/matie`re et e´lectrons/e´lectrons entre un faisceau diffracte´ et les autres faisceaux
(voir annexe F). Il existe deux principales familles d’algorithmes pour les simulations dynamiques :
l’approche Multislice et l’approche ondes de Bloch utilise´e ici. Le mode`le Multislice, sur lequel nous
ne nous e´tendrons pas, prend en compte la totalite´ des atomes de la lame et calcule l’interaction
entre l’onde e´lectronique et chaque potentiel atomique. Le mode`le ondes de Bloch conside`re le cristal
de fac¸on globale et permet de calculer les interactions entre onde transmise et ondes diffracte´es. Les
approximations de ce dernier algorithme re´sident dans le nombre fini de faisceaux conside´re´s dans
le calcul ainsi que dans l’utilisation de l’approximation de la colonne. Le calcul dynamique peˆche
cependant par des temps de calcul re´dhibitoires pour les e´chantillons de´forme´s, de l’ordre d’une dizaine
d’heures pour un cliche´ ondes de Bloch de 1024×1024 pixels en conside´rant 70 faisceaux et en de´coupant
la lame en 50 sous-lames. Ce temps peut passer a` plusieurs semaines dans le cadre du mode`le multislice.
Une des seules fac¸ons de diminuer le temps de calcul dans le mode`le ondes de Bloch est de re´duire le
nombre de faisceaux conside´re´s, mais dans ce cas des impre´cisions apparaissent par rapport aux cliche´s
re´els. Le mode`le dynamique n’est donc que peu utilise´ pour la mesure de de´formation sur lignes fines.
2. L’e´paisseur de la lame TEM ne joue pas sur la position des lignes de HOLZ mais sur leur largeur. Plus l’e´paisseur est
importante, plus les lignes sont e´troites. Il n’en est pas de meˆme pour les lignes issues de la ZOLZ, puisque la position des
multiples maxima permet de mesurer l’e´paisseur d’un e´chantillon avec une grande pre´cision (Kelly et al., 1975).
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(ii) Le mode`le cine´matique, quant a` lui, conside`re la trajectoire des e´lectrons comme purement ge´ome´-
trique et ne´glige comple`tement leurs proprie´te´s ondulatoires. Cette hypothe`se tre`s forte rend le mode`le
cine´matique inadapte´ dans la majorite´ des orientations. Malgre´ tout, la rapidite´ de calcul qui lui
est associe´e fait que le mode`le cine´matique est massivement utilise´ sur certains axes qui s’y preˆtent.
Certaines corrections permettent de prendre en compte le de´calage entre les lignes de HOLZ du mode`le
dynamique et du mode`le cine´matique. Ce mode`le, appele´ quasi-cine´matique, est explique´ de fac¸on claire
par Lin, Bithel & Stobbs ou encore Zuo (Lin et al., 1989; Bithell and Stobbs, 1989; Zuo, 1992). En
utilisant ce mode`le et en le comparant au mode`le dynamique, il est possible de trouver des axes de
zones ou` la simulation quasi-cine´matique est correcte, comme l’axe [2,3,0] du silicium a` 200 kV (Huang
et al., 2006), l’axe [1,1,19] du Nickel a` 300 kV (Volkl et al., 1998) ou encore l’axe [4,1,1] de l’aluminium
a` 120 kV (Kassner et al., 2001). Le cliche´ de re´fe´rence sert alors a` calculer la tension effective, correction
a` apporter a` la tension d’acce´le´ration de fac¸on a` rendre correct le mode`le quasi-cine´matique, ainsi que
la longueur de came´ra et la position pre´cise de l’axe de zone.
Mesure de la de´formation : La dernie`re e´tape du processus consiste a` jouer sur l’ensemble des 6 pa-
rame`tres du cristal (a, b, c, α, β, γ) afin de trouver le cliche´ simule´ qui correspond le mieux au cliche´
expe´rimental. Les positions des diffe´rentes lignes sont alors compare´es a` celles calcule´es par un mode`le
suivant une me´thode du χ2 (Armigliato et al., 2000) ou de minimisation de fonction objective (Mo-
rawiec, 2007). Dans le cadre de la microe´lectronique, les contraintes dans les dispositifs sont souvent
te´tragonales : un axe est en tension alors que les deux axes perpendiculaires sont en compression (Ar-
migliato et al., 2003; Schulze-Kraasch et al., 2004). Cette particularite´ permet de restreindre le nombre
d’inconnues a` trois et de pouvoir de´terminer la de´formation a` partir de l’analyse d’un seul cliche´ CBED.
Pour re´soudre de fac¸on univoque le syste`me compose´ de 6 parame`tres, plusieurs cliche´s CBED de la
meˆme zone dans des orientations diffe´rentes sont ne´cessaires (Morawiec, 2007).
L’utilisation de cette proce´dure permet d’atteindre une sensibilite´ en de´formation de 2.10−4 (Armigliato et al.,
2001; Zhang et al., 2006) avec une re´solution de l’ordre de quelques nanome`tres, de´pendant de l’e´paisseur de
l’e´chantillon et de l’angle de convergence choisi.
Cliche´s de lignes e´largies
La mesure de de´formation sur des cliche´s CBED compose´s de lignes fines est une me´thode de mesure
sensible, reproductible et relativement simple a` utiliser. Cependant, comme il a de´ja` e´te´ mentionne´, cette
me´thode n’est utilisable que si le cristal est de´forme´ de fac¸on homoge`ne dans l’e´paisseur de l’e´chantillon, ce
qui est rarement le cas dans les e´chantillons expe´rimentaux, ou seulement a` quelques endroits particuliers.
Dans tous les autres cas, plus la sonde est proche de la zone de´forme´e et plus les lignes de HOLZ
s’e´largissent, pre´sentant une, puis plusieurs franges pour finalement s’e´vanouir dans les cas les plus de´forme´s.
La figure IV.2 montre clairement l’e´largissement (ou splitting) de la ligne (6,-4,10) d’un cristal de silicium
en axe [8,11,0] a` 300 kV lorsque la sonde se rapproche d’une couche de SiGe e´labore´e par e´pitaxie.
Vincent, Preston & King (Vincent et al., 1988) sont les premiers a` avoir donne´ une explication de l’origine
du splitting des lignes de HOLZ pour des particules cœur/coquille a` interface cohe´rente. L’inhomoge´ne´ite´
du champ de de´formation autour de la particule ge´ne`re une courbure des plans atomiques le long de la
trajectoire du faisceau d’e´lectrons qui e´largit les lignes de HOLZ de fac¸on complexe. Ainsi, une courbure de
l’e´chantillon autour d’un axe perpendiculaire a` la direction des e´lectrons donne naissance au phe´nome`ne de
splitting, alors qu’une courbure autour d’un axe paralle`le au faisceau d’e´lectrons vient courber les lignes de
HOLZ. Si cette explication est satisfaisante pour des particules enchaˆsse´es dans une matrice, l’apparition
du phe´nome`ne au niveau de joints de grains ou de couches 2D en section transverse, ou` les champs de
de´formation e´taient suppose´s rester homoge`nes dans l’e´paisseur de l’e´chantillon, n’e´tait pas particulie`rement
bien comprise. Cle´ment et al. ont alors montre´, a` l’aide de simulations par e´le´ments finis, que la relaxation
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Figure IV.2: Evolution d’une se´rie de cliche´ CBED dans un e´chantillon compose´ d’une couche de
Si0.69Ge0.31 enterre´e dans une matrice de silicium (image STEM HAADF). L’e´largissement des lignes de
HOLZ est parfaitement visible sur les images (c), (d) et (e). Le contraste de certaines lignes de HOLZ
disparaˆıt alors presque totalement avant qu’une nouvelle se´rie de lignes fines ne se forme : (f) et (g). La
position des lignes de HOLZ est sensible a` la composition et au parame`tre de maille du mate´riau, comme
on peut le constater en faisant la comparaison entre l’image (a) prise dans le silicium et l’image (h) prise
dans la couche de SiGe. L’ensemble des cliche´s a e´te´ re´alise´ en axe [8,11,0] a` 300 kV sur un e´chantillon
d’e´paisseur 410± 10 nm.
du champ de de´formation au niveau des surfaces libres e´tait loin d’eˆtre ne´gligeable pour les e´chantillons
de microscopie en transmission, du fait de leur faible e´paisseur (Clement et al., 2004). Cette relaxation
vient fortement courber les plans atomiques au niveau des interfaces, courbure a` l’origine du splitting. Cette
hypothe`se a rapidement e´te´ valide´e par les travaux de Benedetti et al., Houdellier et al. et Spessot et al.
(Benedetti et al., 2006; Houdellier et al., 2006; Spessot et al., 2007).
Le proble`me sous-jacent a` la mesure de de´formation dans les conditions d’e´largissement des lignes de
HOLZ re´side dans la ne´cessite´ de simuler le champ de de´placement et de valider ce dernier par des compa-
raisons entre cliche´s expe´rimentaux et cliche´s mode´lise´s. Bien suˆr, la the´orie cine´matique n’est plus valable
dans ce cadre particulier, ce qui rend les temps de calcul bien plus important et la me´thode moins facile a`
utiliser. Une quantification de la sensibilite´ en de´formation est alors assez difficile a` obtenir. Armigliato et
al. se sont preˆte´s a` l’exercice mais la grande barre d’erreur sur la position re´elle de leur sonde (± 20 nm) a
rendu leurs calculs peu sensibles, de l’ordre de 3 a` 4.10−3, soit 15 a` 20 fois moins sensibles que les cliche´s
pre´sentant des lignes fines.
IV.1.3 Position de l’e´tude et conditions expe´rimentales
Dans ce chapitre, nous allons nous attacher a` expliquer de fac¸on rigoureuse l’e´mergence du phe´nome`ne
d’e´largissement des lignes de HOLZ (ou splitting) dans les cliche´s CBED, a` e´tudier les parame`tres influant le
splitting et a` trouver un mode`le permettant de reproduire les cliche´s expe´rimentaux avec une bonne pre´cision.
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Pour ce faire, le microscope Titan sera un outil de choix car la pre´sence d’un correcteur d’aberration
sphe´rique au niveau de la sonde permettra d’obtenir des sondes de tre`s faibles dimensions tout en conservant
une forte intensite´. De plus, le syste`me a` trois lentilles condenseurs permettra de faire varier l’angle de
convergence du faisceau de fac¸on continue et transparente.
Dans cette e´tude, la majorite´ des cliche´s seront acquis a` une tension d’acce´le´ration de 300 kV sur des
e´chantillons mode`les compose´s de couches de SiGe e´pitaxie´es sur silicium dont les tailles et les compositions
en germanium seront variables. L’axe [8,11,0] sera privile´gie´ pour la mesure de l’e´largissement des lignes de
HOLZ car il pre´sente peu de lignes, ce qui permet de monitorer l’e´volution des franges de HOLZ sur une large
gamme angulaire. De plus, cet axe n’est pas trop e´loigne´ de l’axe [1,1,0] (8,97°) ce qui limite les phe´nome`nes
de masquage dans les dispositifs de la microe´lectronique.
IV.2 Origine et caracte´risation du phe´nome`ne d’e´largissement des
lignes de HOLZ
La compre´hension du phe´nome`ne d’e´largissement des lignes de HOLZ est absolument primordiale pour
pouvoir effectuer des mesures de de´formation pre´cises, reproductibles et quantitatives. Une premie`re partie
permettra de revenir sur les origines du splitting de fac¸on plus de´taille´e. La pre´sence d’asyme´trie dans le
profil des franges de HOLZ entre deux lignes d’une meˆme famille de plans sera ensuite e´tudie´e.
IV.2.1 Simulation de lame mince et suivi des franges de HOLZ
Les cliche´s CBED seront simule´s a` l’aide du mode`le dynamique, de fac¸on a` reproduire la position et les
phe´nome`nes d’e´largissement des lignes de HOLZ le plus rigoureusement possible. Le programme que nous
avons mis au point est base´ sur celui de Laurent Cle´ment, programme explique´ de fac¸on approfondie en annexe
F. Afin de comprendre le phe´nome`ne de splitting, des simulations par e´le´ments finis ont e´te´ re´alise´es sur une
couche de Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm d’e´paisseur re´alise´e par e´pitaxie sur un substrat de silicium puis recouverte
d’une couche de 325 nm de silicium (e´chantillon pre´sente´ en partie II.2.1). Les simulations nume´riques de ce
syste`me mode`le vont permettre de mode´liser des cliche´s CBED par calcul dynamique en prenant en compte le
champ de de´placements complet ou bien seulement les champs de distorsion, de de´formation ou de rotation.
La de´formation d’un tel e´chantillon pre´sente aussi l’inte´reˆt d’eˆtre homoge`ne dans la direction paralle`le aux
couches (direction y). Ainsi, seuls les profils de de´formation dans les deux directions perpendiculaires aux
couches (dans le plan de l’e´chantillon, direction x, et suivant l’e´paisseur, direction z) sont ne´cessaires pour
reconstituer l’ensemble de l’e´chantillon. Il a donc e´te´ possible d’utiliser des mode`les 2D de de´formations
planes pour les simulations par e´le´ments finis.
Afin de suivre l’e´volution de l’e´largissement des lignes de HOLZ en fonction de la position de la sonde
sur l’e´chantillon, une ligne de HOLZ particulie`re, la ligne (6,-4,10) pre´sente dans le cliche´ CBED du silicium
en axe [8,11,0] a` 300kV, est e´tudie´e en de´tail. Pour chaque position de la sonde, et donc chaque cliche´
CBED mode´lise´, un profil d’intensite´ est re´alise´ de fac¸on perpendiculaire a` la ligne (6,-4,10). Tous les profils
d’intensite´ collecte´s sont finalement colle´s les uns aux autres de fac¸on a` former une image en deux dimensions
dont l’intensite´ repre´sente l’intensite´ de chaque profil, et dont les axes repre´sentent la position de la sonde
par rapport a` la surface de l’e´chantillon (en nm) et la position du profil dans l’espace re´ciproque (en mrad).
Ces cartographies, dont la construction est explique´e en de´tails dans la figure IV.3 seront appele´es cartes de
“splitting”.
La lecture des cartes de splitting est plus facile lorsque le contraste de la ligne est en exce`s. Ainsi, tous
les cartes et les profils re´alise´s par la suite sont pris suivant cette convention : le contraste est inverse´ pour
les lignes issues du faisceau transmis et pris tel quel pour les lignes des faisceaux diffracte´s. Lorsque c¸a n’est
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Figure IV.3: Sche´ma de principe de la construction de carte de splitting. Les diffe´rents profils acquis sur
une ligne de chaque cliche´ CBED (ici la ligne (6,-4,10) du silicium en axe [8,11,0] a` 300 kV) sont assemble´s
les uns a` coˆte´s des autres de fac¸on a` former une carte dont l’intensite´ est directement lie´e a` l’intensite´ des
lignes dans le cliche´ CBED. Le fait de normaliser les intensite´s de chaque ligne permet d’avoir un meilleur
contraste en particulier dans le cas des lignes fortement e´largies.
IV.2.2 Origine de l’e´largissement des lignes de HOLZ
Dans la partie pre´ce´dente, nous avons vu que l’origine du splitting viendrait de l’inhomoge´ne´ite´ du
champ de de´formation dans l’e´paisseur de l’e´chantillon due a` une relaxation des contraintes par effets de
lame mince ce qui cre´erait une rotation des plans atomiques autour d’un axe perpendiculaire au faisceau
d’e´lectrons (Vincent et al., 1988; Clement et al., 2004).
Dans cette partie, la mode´lisation de la ligne (6,-4,10) par mode´lisation ondes de Bloch a e´te´ applique´e
de diffe´rentes fac¸on pour savoir s’il e´tait possible de simplifier les simulations. Pour bien comprendre ces
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dernie`res, quelques de´tails sur le mode`le dynamique sont tout d’abord pre´sente´s.
Prise en compte des de´formations dans le mode`le dynamique
Pour prendre en compte les de´formations dans le calcul dynamique, la me´thode la plus re´pandue consiste a`
de´couper le cristal en plusieurs tranches, chaque tranche e´tant suppose´e pre´senter une de´formation constante.
Comme le champ de de´placement est une grandeur continue pour un cristal suivant les lois de l’e´lasticite´
line´aire, cette hypothe`se n’est pas tre`s forte tant que le nombre de tranches est suffisamment grand pour en
reproduire toutes les variations. Deux approches peuvent eˆtre utilise´es pour introduire les de´formations dans
chacune des tranches.
Par de´phasage : la pre´sence de de´formation dans une tranche est alors introduite par un terme de
de´phasage exp(2ipi~g.U(~r)) qui prend en compte la pre´sence du champ de de´placement U(~r) en tout
point ~r de l’e´chantillon et l’applique a` chaque faisceau ~g en condition de diffraction. Cette e´criture
permet de prendre en compte l’ensemble des termes de la matrice de distorsion ainsi que les termes












































































































Figure IV.4: Comparaison entre deux simulations de splitting pour la ligne (6,-4,10) a` 300 kV, en prenant
en compte : (a) le champ de de´placement ou (b) le champ de distorsion. Les trois profils issus des deux cartes
permettent de mettre en e´vidence les ressemblances entre les deux modes de calcul. Les lignes en pointille´s
dans les cartes repre´sentent la position des profils, a` respectivement : (c) 700 nm, (d) 600 nm et (e) 540 nm
sous la surface de l’e´chantillon.
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F.2.2 pour plus de de´tails).
Par distorsion des vecteurs ~g : les simulations nume´riques par e´le´ments finis pre´sentent l’avantage de
calculer le champ de de´placement complet de l’e´chantillon simule´. Il est aussi possible d’obtenir de
ce dernier le champ de distorsion complet ou bien les champs de de´formation ou de rotations seuls.
Dans ce cadre, la prise en compte des distorsions (ou des de´formations/rotations) est introduite dans
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Figure IV.5: (a) Carte de splitting de la ligne (6,-4,10) calcule´e d’apre`s le champ de de´placement. (b)
Carte de splitting de la ligne (6,-4,10) calcule´e d’apre`s le champ de de´formation uniquement. (c) Carte de
splitting de la ligne (6,-4,10) calcule´e d’apre`s le champ de rotation uniquement. Dans les trois cartes, les
lignes continues de´limitent les zones ou` le splitting est bien mode´lise´ par la rotation. Les lignes en pointille´s
marquent la position des profils. (d), (e) et (f) Profils re´alise´s dans les trois cartes de splitting a` (d) 540
nm, (e) 600 nm et (f) 650 nm sous la surface de l’e´chantillon.
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Afin de ve´rifier l’e´quivalence entre les deux formulations (champ de de´placement/champ de distorsion),
la figure IV.4 pre´sente les deux cartes de splitting obtenues avec les deux algorithmes ainsi que des profils
extraits de ces cartes de fac¸on a` voir plus clairement les ressemblances. Ces profils ne sont pas rigoureusement
superposables mais sont extreˆmement proches, aussi bien dans la forme des franges de HOLZ que dans leur
intensite´. La diffe´rence entre les deux calculs vient de la perte d’informations dans la formulation distorsion
cause´e par l’utilisation de la de´rivation. Ce petit e´cart entre les deux mode`les reste cependant largement
secondaire. La formulation distorsion peut alors eˆtre utilise´e dans le but de de´coupler les influences du champ
de de´formation et du champ de distorsion sur les franges de HOLZ.
Influence de la de´formation et de la rotation sur les franges de HOLZ
Il est maintenant possible de se´parer les effets dus au champ de de´formation des effets dus au champ de
rotation sur l’e´largissement des lignes de HOLZ. Les figures IV.5(b) et (c) repre´sentent les cartes d’e´volution
du splitting de la ligne (6,-4,10) pour des cliche´s CBED calcule´s le long d’une ligne situe´e perpendiculairement
a` la couche de SiGe en ne prenant en compte que la de´formation ou que la rotation. Ces cartes sont a` comparer
a` celle obtenue en prenant en compte l’ensemble du champ de de´placement (figure IV.5(a)).
La comparaison entre les trois cartes (a), (b) et (c) de la figures IV.5 permet de constater que le champ de
de´formation seul ne joue aucun roˆle dans l’apparition du splitting, malgre´ son inhomoge´ne´ite´ dans l’e´paisseur
de l’e´chantillon. Seule la composante des rotations joue un roˆle dans le phe´nome`ne de splitting (profils en
figures IV.5(d), (e) et (f)) mais pas dans tous les cas. En effet, la comparaison entre les cartes (ou les profils)
prenant en compte la rotation seule ou l’ensemble du champ de de´placement permet la de´finition de trois
zones distinctes.
Zone 1 : La premie`re zone s’e´tend du substrat a` l’endroit ou` disparaissent les lignes de HOLZ dans le
cliche´ CBED a` cause d’un splitting trop important (disparition du contraste). Cette zone correspond
au lieu des points ou` profils issus de la rotation et profils issus du champ de de´placement ont des
tendances similaires. En effet, meˆme dans cette zone, la prise en compte de la rotation seule ne permet
pas d’expliquer tous les de´tails pre´sents dans les profils de splitting calcule´s a` l’aide du champ de
de´placement. Cependant, en premie`re approximation, il est clair que c’est la rotation qui joue un roˆle
essentiel dans l’apparition du phe´nome`ne d’e´largissement des lignes de HOLZ, en ce qui concerne cette
zone.













Figure IV.6: Ge´ome´trie de la lame une fois relaxe´e. Les de´placements ont e´te´ multiplie´s par 30 dans la
direction z et par 500 dans la direction x afin de rendre la courbure des plans plus visible. Pre`s de la couche,
le champ de de´placement est quasi paralle`le a` la direction du faisceau d’e´lectrons dans la majeure partie de
l’e´paisseur, ce qui explique la re´apparition de lignes fines.
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observe´ au niveau des lignes de HOLZ. Apre`s avoir disparu du cliche´ CBED par manque de contraste,
une ligne fine re´apparaˆıt proche de la couche de SiGe, un peu plus e´largie que dans la partie non
de´forme´e. Dans cette zone, il faut regarder l’e´volution du profil de de´placement, visible dans la figure
IV.6. Le champ de de´placement le long de la direction des e´lectrons pre´sente un plateau lorsque la ligne
fine re´apparaˆıt. Comme il n’y a plus courbure des plans sur une grande majorite´ de l’e´paisseur de la
lame, le phe´nome`ne de splitting disparaˆıt. Dans cette zone, les de´formations et les rotations agissent
dans des directions oppose´es et les plans sont simplement translate´s.
Zone 3 : En ce qui concerne la troisie`me zone, proche de la surface de l’e´chantillon, les effets de relaxation
de lame mince sont de nouveau bien pris en compte par les rotations. Contrairement a` la zone 1, les
franges de HOLZ ne disparaissent pas en s’e´loignant de la couche mais restent constantes a` partir d’une
certaine distance. C’est la pre´sence de la surface libre qui permet de garder les plans courbes le long
du faisceau d’e´lectrons.
Influence des composantes du champ de de´placement
Par rapport au cas 2D e´tudie´, les composantes de de´placement dans les deux directions x et z ne sont
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Figure IV.7: (a), (b) et (c) Cartes de splitting normalise´es issues de simulations de la ligne (6,-4,10) a`
300 kV en prenant respectivement en compte le champ de de´placement total, la composante ux seule et la
composante uz seule. (d) Profils issus des trois cartes pre´ce´dentes a` une distance de 500 nm sous la surface
de l’e´chantillon mode´lise´ (lignes blanches pointille´es). Le fait que seule la composante ux joue un roˆle dans
l’apparition du phe´nome`ne de splitting est nettement visible.
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du phe´nome`ne de splitting, comme le montre la comparaison de la figure IV.7 entre les franges de HOLZ
ge´ne´re´es par le champ de de´placement complet (figure IV.7(a)) et par les champs ux (figure IV.7(b)) et uz
(figure IV.7(c)) seuls. Il est assez naturel que la relaxation suivant z ne joue aucun roˆle dans l’e´largissement
des lignes de HOLZ car cette direction de´finit la direction du faisceau d’e´lectrons. Or la relaxation dans
cette direction n’apporte aucune rotation des plans atomiques. Par contre, l’influence de la composante uz
sur la position des lignes fines de HOLZ est nettement visible dans la figure IV.7(c). En effet, toutes les
lignes de HOLZ, excepte´es les lignes issues de la ZOLZ, sont susceptibles de porter des informations sur
cette direction.
Bilan
D’apre`s les simulations par e´le´ments finis mene´es sur une couche de SiGe enterre´e qui permettent de
de´coupler champ de de´formation et champ de rotation dans la mode´lisation des cliche´s CBED, seule l’in-
fluence du champ de rotation permet d’expliquer l’apparition du phe´nome`ne d’e´largissement des lignes de
HOLZ, comme l’ont propose´ Vincent et al. (Vincent et al., 1988). Cependant, pour certaines zones de
l’e´chantillon, la prise en compte de la rotation seule ne permet pas d’expliquer l’ensemble des phe´nome`nes.
Il est alors ne´cessaire d’avoir acce`s au champ complet de de´placement (ou de distorsion) pour recre´er le
phe´nome`ne de splitting dans son ensemble. Le suivi de l’e´volution du champ de de´placement dans la di-
rection paralle`le a` la direction des e´lectrons re´ve`le qu’au-dessus d’une certaine valeur, c’est l’inhomoge´ne´ite´
de ce champ de de´placement dans l’e´paisseur qui est responsable du phe´nome`ne de splitting. Ainsi ce n’est
pas l’inhomoge´ne´ite´ du champ de de´formation dans l’e´paisseur de la lame TEM qui est responsable de
l’e´largissement des lignes de HOLZ, comme quelques auteurs le proposent (Armigliato et al., 2006; Spessot
et al., 2007), mais bien l’inhomoge´ne´ite´ du champ de de´placement (dont sont issus champs de rotation et de
de´formation) dans la direction paralle`le au sens de propagation des e´lectrons et en particulier les rotations
qui en de´coulent. D’un point de vue pratique, il est donc ne´cessaire de retrouver la valeur du champ de
de´placement pour en de´duire les de´formations et les rotations par la suite.
IV.2.3 Asyme´trie dans le cliche´ CBED
Dans une grande partie des cliche´s expe´rimentaux, il arrive que le splitting des lignes de HOLZ corres-
pondant a` deux familles de plans miroirs (meˆmes indices de Miller mais signe de l diffe´rent) soit le´ge`rement
diffe´rent, diffe´rence conside´re´e comme ne´gligeable. Dans certains cas, cette asyme´trie est tre`s marque´ et le
splitting des lignes miroirs est totalement diffe´rent. Cet effet est pre´sent dans certains cliche´s de la litte´rature
(Houdellier et al., 2006) et quelques auteurs en font e´tat (Spessot et al., 2007; Alexandre, 2008).
Nous avons e´galement rencontre´ ce type de phe´nome`ne dans un e´chantillon compose´ d’une couche
de Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm recouverte par 325 nm de silicium et pre´pare´e par clivage. La ge´ome´trie des
e´chantillons clive´s e´tant assez chaotique, la nature de l’asyme´trie dans les lignes de HOLZ miroirs a d’abord
e´te´ attribue´e a` des phe´nome`nes de relaxation complexes. En effet, la mode´lisation en 3D de la lame TEM
clive´e a permis de reproduire les phe´nome`nes de splitting asyme´triques avec un tre`s bon accord, comme le
montre la figure IV.8. Les lignes (6,-4,10) et (6,-4,-10) pre´sentent un e´largissement tre`s diffe´rent, e´largissement
en accord qualitatif avec les simulations. Les diffe´rences entre expe´rience et simulation viennent du fait que
l’e´chantillon simule´ par la me´thode des e´le´ments finis pre´sente une ge´ome´trie proche mais pas rigoureusement
identique a` celle, tre`s chaotique, de l’e´chantillon expe´rimental.
En voulant aller plus loin, nous sommes tombe´s sur les meˆmes re´sultats que ceux pre´sente´s par Bennedetti
& al. (Benedetti et al., 2007; Benedetti and Bender, 2008) : l’asyme´trie dans le cliche´ CBED provient du
changement dans la position de l’axe de rotation des plans atomiques qui ne se retrouve plus suivant un axe
de syme´trie du cristal. En reprenant cette hypothe`se pour l’e´chantillon clive´ pre´sente´ en figure IV.8, il est
apparu que la relaxation des contraintes ne suivait pas les directions x et z seulement, mais aussi la direction
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Figure IV.8: Comparaison entre cliche´s expe´rimentaux et simule´s pour un e´chantillon compose´ d’une couche
de Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm recouverte par 325 nm de silicium et pre´pare´ par clivage (axe [8,11,0] a` 300 kV).
Les phe´nome`nes de relaxation en 3D sont bien reproduits par une mode´lisation de l’e´chantillon par e´le´ments
finis. (a) et (b) Images repre´sentant les cliche´s expe´rimentaux et simule´s pour une position de 540 nm sous
la surface et une e´paisseur de 730 nm. (c) et (d) Images repre´sentant les cliche´s expe´rimentaux et simule´s
pour une position de 600 nm sous la surface et une e´paisseur de 615 nm. (e) Cliche´ HAADF expe´rimental
(contraste inverse´) dans lequel les positions des cliche´s acquis sont reporte´es. Les variations d’e´paisseur de
la structure sont nettement visibles (variation du contraste dans l’image). (f) Structure e´le´ments finis ayant
servi a` la mode´lisation des cliche´s CBED. Les phe´nome`nes de relaxation (champ de de´placement amplifie´ 30
fois) sont visibles sur les bords libres de la lame.
y car l’extre´mite´ de la lame clive´e est tre`s proche de la zone e´tudie´e. Ainsi, le champ de de´placement selon
x n’est plus pre´ponde´rant et il faut aussi prendre en compte le champ de de´placement suivant y. Dans le
cas 2D, la composante ux est seule responsable du splitting et plus particulie`rement les rotations des plans
atomiques induites par ce champ (voir section pre´ce´dente). Il est alors possible de de´finir un axe de rotation
des plans atomiques autour de l’axe y. Dans le cas du splitting asyme´trique, les de´placements ux et uy
entrent en jeux, l’axe de rotation est alors de´fini dans le plan (x, y). Dans la plupart des cas e´tudie´s dans
la litte´rature, les de´formations sont e´tudie´es sur des mate´riaux re´alise´s en e´pitaxie, et dont les directions de
croissance suivent des axes cristallographiques principaux ({0,0,1} ou {1,1,0}) qui s’ave`rent eˆtre aussi des
plans de syme´trie pour le cliche´ CBED. Il n’y a alors pas d’asyme´trie dans les cliche´s CBED expe´rimentaux.
Afin de mettre plus en avant ce re´sultat sur la position de l’axe de rotation, repartons du cas 2D de la
couche de SiGe dans le cadre de l’approximation biaxiale. Seul le champ de de´placement suivant x intervient
dans l’apparition du phe´nome`ne de splitting. L’axe de rotation des plans atomiques dans l’e´paisseur de
l’e´chantillon est alors dirige´ selon y (figure IV.9(a)). Le cliche´ obtenu en utilisant un tel champ est alors
parfaitement syme´trique (figures IV.9(d)) comme il a e´te´ vu jusqu’a` pre´sent. En introduisant une rotation
du champ ux dans le plan (x, y), la composante du champ uy n’est plus nulle, et la position de l’axe de
rotation des plans atomiques se retrouve dans le plan (x, y). De fac¸on simplifie´e, cela revient a` changer
l’angle de croissance de la couche de SiGe par rapport au substrat (figure IV.9 (b) et (e)). Une asyme´trie
dans le splitting apparaˆıt alors clairement dans les cliche´s CBED mode´lise´s, comme il est montre´ dans les
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Figure IV.9: (a), (b) et (c) Sche´mas repre´sentant la position des couches de SiGe fictives avec des plans de
croissance diffe´rents par rapport aux axes cristallographiques du cristal. Les positions des axes de rotation
autour desquels tournent les plans atomiques sont aussi repre´sente´s. Les profils de de´placement en 3D et
leurs projections dans les directions x et y sont aussi repre´sente´s. (d), (e) et (f) Cliche´s CBED en axe de
zone [8,11,0] a` 300 kV obtenus d’apre`s les simulations correspondant respectivement aux sche´mas (a), (b) et
(c). L’asyme´trie dans le splitting entre des lignes miroirs est clairement identifiable lorsque l’axe de rotation
n’est plus dans un plan de syme´trie du cristal.
figures IV.9(c) et (f) ou` le champ de de´placement a` subi une rotation de -45 et +45° respectivement. Ainsi,
l’e´largissement asyme´trique des lignes de HOLZ pour des familles de plans miroirs apparaˆıt du fait du
changement de position de l’axe de rotation des plans atomiques, axe qui ne se retrouve plus suivant un axe
de syme´trie du cristal.
Les cliche´s asyme´triques obtenus re´ve`lent aussi l’absence de splitting pour les lignes de HOLZ perpen-
diculaires a` l’axe de rotation. Ce constat permet de de´finir la position de l’axe de rotation dans les cliche´s
expe´rimentaux bien qu’il soit assez difficile de repe´rer la ligne la plus fine avec pre´cision, car les cliche´s
CBED pour la mesure de de´formation pre´sentent ge´ne´ralement peu de lignes de HOLZ. Mais cela ajoute
une information pour comprendre l’e´volution du champ de de´placement dans l’e´chantillon. En effet, pour les
e´chantillons ne pre´sentant pas de couches infinies (souvent le cas dans les dispositifs de la micro-e´lectronique),
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cet effet d’asyme´trie est toujours pre´sent. L’e´tude de la position de l’axe de rotation apporte alors une infor-
mation importante sur la relaxation des contraintes dans l’e´chantillon et devrait permettre de mieux affiner
les comparaisons entre expe´riences et simulations.
IV.3 Influence de certains parame`tres sur les franges de HOLZ
L’origine de l’e´largissement des lignes de HOLZ est maintenant bien comprise et il reste a` connaˆıtre l’in-
fluence des diffe´rents parame`tres expe´rimentaux. Ainsi, l’e´paisseur de la lame TEM, la tension d’acce´le´ration
ou encore la valeur de la de´formation peuvent avoir une influence sur le splitting. Pour ve´rifier cette hy-
pothe`se, certaines simulations ont e´te´ effectue´es, avec le meˆme type de mode´lisation pre´sente´ dans la partie
pre´ce´dente (partie IV.2.1) : une couche de SiGe de 25 nm d’e´paisseur en e´pitaxie sur un substrat de silicium
oriente´ [001] et recouvert par une couche de silicium de 300 nm d’e´paisseur.
IV.3.1 Epaisseur de l’e´chantillon
Le premier parame`tre pouvant jouer sur l’e´largissement des lignes de HOLZ est l’e´paisseur de la lame
TEM (Houdellier et al., 2006; Benedetti et al., 2006; Clement, 2006). Pour une meˆme position de la sonde
par rapport a` la zone de´forme´e, le splitting des lignes de HOLZ est d’autant plus important que la lame
TEM est e´paisse, d’ou` la ge´ne´ralisation, qu’il n’est pas rare de rencontrer : “L’e´largissement des lignes de
HOLZ augmente avec l’e´paisseur”.
Nous avons voulu ve´rifier de fac¸on syste´matique la variation du splitting en fonction de l’e´paisseur a`
l’aide de la mode´lisation dynamique de la ligne (6,-4,10). Ainsi, des cliche´s CBED en axe [8,11,0] a` 300kV
ont e´te´ simule´s d’apre`s les champs de de´placement fournis par les simulations par e´le´ments finis d’une couche
enterre´e de Si0.7Ge0.3 (25 nm), et ce pour six e´paisseurs diffe´rentes : 100, 200, 300, 400, 500 et 600 nm. Les
six cartes de splitting issues de ces calculs sont pre´sente´es dans les figures IV.10(b) a` (g). L’augmentation
de l’e´paisseur de l’e´chantillon se traduit par la pre´sence de franges de HOLZ de plus en plus e´loigne´es de
l’interface Si/SiGe. Pour une meˆme position sous l’interface (trait blanc dans les cartes), il est alors clair que
le splitting augmente. Cependant, en regardant les cartes dans leur ensemble, il apparaˆıt que l’augmentation
de l’e´paisseur implique une contraction du profil de splitting dans l’espace re´ciproque (cliche´ CBED) et une
dilatation dans l’espace re´el (distance a` l’interface). Dans l’ensemble des profils, c’est pour les e´paisseurs les
plus fines que les franges de HOLZ les plus larges devraient eˆtre observe´es. Cependant, pour les e´paisseurs
faibles, le contraste du phe´nome`ne de splitting est tre`s faible si bien qu’il n’est pas possible d’observer un
e´largissement important expe´rimentalement. C’est donc pour les fortes e´paisseurs que les phe´nome`nes de
splitting importants sont observe´s.
Il est aussi remarquable de constater que cette contraction/dilatation des franges de HOLZ est une
fonction parfaitement homothe´tique dont le facteur est de´fini par le rapport des e´paisseurs, comme le montre
la figure IV.10(h). Une partie de la carte pour une e´paisseur de lame de 100 nm est repre´sente´e au coˆte´ de
la carte pour l’e´paisseur 600 nm dont l’e´chelle a e´te´ multiplie´e par 6 pour les angles et divise´e par 6 pour
la distance a` l’interface. De plus, le contraste a e´te´ ajuste´ pour permettre la comparaison. Les deux cartes
sont semblables du point de vue de la forme des franges de HOLZ et de leur extension spatiale, mais leurs
intensite´s sont tre`s diffe´rentes. Les lames fines pre´sentent des lignes avec peu de contraste dans le cas de
lignes fines et celui-ci diminue drastiquement lors de l’apparition des franges de HOLZ. Le phe´nome`ne de
splitting est alors tre`s dur a` suivre pour les faibles e´paisseurs, ce qui n’est pas le cas pour les lames e´paisses
(t > 300 nm).
Le fait de trouver le phe´nome`ne de splitting plus profond sous l’interface avec l’augmentation de l’e´paisseur
provient de la plus grande quantite´ de matie`re qui peut se relaxer. La force au niveau des interfaces est alors
plus importante, ce qui se traduit par un champ de de´placement inhomoge`ne dans l’e´paisseur de la lame
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e´tendu plus profonde´ment dans le substrat. L’augmentation de la quantite´ de matie`re se traduit aussi par une
plus faible relaxation des contraintes au centre de la lame, et donc par un e´tat plus proche de l’e´chantillon
massif.
La de´pendance du splitting avec l’e´paisseur de l’e´chantillon est tre`s forte, ce qui implique une mesure
pre´cise de l’e´paisseur de l’e´chantillon afin de pouvoir comparer simulation et expe´rience de fac¸on quantitative.
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Figure IV.10: (a) Sche´ma de l’e´chantillon. (b) a` (g) Cartes de splitting de la ligne (6,-4,10) a` 300 kV
(axe [8,11,0]) pour un e´chantillon compose´ d’une couche de Si0.7Ge0.3 (25 nm) enterre´e dans une matrice
de silicium. Le seul parame`tre variable entre les diffe´rentes cartes est l’e´paisseur de la lame TEM qui prend
les valeurs : (b) 100 nm, (c) 200 nm, (d) 300 nm, (e) 400 nm, (f) 500 nm et (g) 600 nm. Plus l’e´paisseur
est importante et plus l’e´largissement des lignes de HOLZ commence toˆt dans le substrat. L’espace entre les
franges se re´duit et la largeur maximale du splitting est plus faible. (h) Comparaison entre les cartes pour les
e´paisseurs de 100 et 600 nm pour la zone situe´e dans le substrat. Le rapport sur l’e´chelle des angles est de 6
et le rapport sur l’e´chelle des positions est de 16 . L’axe des abscisses est inverse´ pour la carte correspondant
a` une e´paisseur de 100 nm de fac¸on a` faire ressortir la ressemblance entre les cartes.
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Figure IV.11: Influence de la tension d’acce´le´ration sur le splitting pour la ligne (6,-4,10) a` 300 kV.
L’e´chantillon mode`le est compose´ d’une couche de Si0.7Ge0.3 (25 nm) enterre´e dans une matrice de silicium
( capping de 300 nm). Les profils ont e´te´ simule´s pour une distance de 440 nm sous la surface, et une
e´paisseur de 400 nm. L’influence de la tension sur le phe´nome`ne de splitting est nul malgre´ le de´calage
marque´ des courbes les unes par rapport aux autres.
IV.3.2 Tension d’acce´le´ration
La sensibilite´ de la position des lignes de HOLZ a` la tension d’acce´le´ration impose de ve´rifier l’influence
de ce parame`tre sur l’e´largissement des lignes de HOLZ. L’e´chantillon mode´lise´ dans la partie IV.2.1 est de
nouveau e´tudie´ dans cette partie, ainsi que l’e´volution de la ligne (6,-4,10) du silicium en axe [8,11,0]. Les
tensions d’acce´le´rations ont e´te´ choisies tous les kilovolts entre 298 et 302 kV, pour une distance de 440 nm
sous la surface (fort splitting) et un e´chantillon de 400 nm d’e´paisseur.
La figure IV.11 repre´sente le profil de splitting de la ligne (6,-4,10) pour les cinq tensions e´tudie´es.
L’influence de la tension d’acce´le´ration sur la position des lignes de HOLZ est clairement visible, la tension
300 kV servant a` de´crire l’origine du repe`re. Les franges de HOLZ sont cependant exactement les meˆmes et
se superposent parfaitement si la position des lignes est compense´e. Il n’est pas tre`s e´tonnant que le splitting
soit le meˆme dans une meˆme gamme de tension car le phe´nome`ne d’e´largissement des lignes de HOLZ n’est
duˆ qu’a` la courbure des plans atomiques sur l’e´paisseur de l’e´chantillon, crite`re purement ge´ome´trique.
IV.3.3 Intensite´ de la de´formation
Le phe´nome`ne d’e´largissement des lignes de HOLZ e´tant directement relie´ a` la relaxation des contraintes
dans les lames TEM, la modification du splitting avec l’augmentation de la de´formation dans la zone
contrainte est un parame`tre a` e´tudier. Une fac¸on simple de faire varier la contrainte dans les e´chantillons
compose´s de couche de SiGe en e´pitaxie est de faire augmenter la teneur de germanium dans la couche.
Ainsi, quatre simulations ont e´te´ mene´es, avec des e´paisseurs et des tailles de couches constantes (t = 400
nm et e = 30 nm), mais dont les teneurs en germanium sont respectivement de 10, 20, 30 et 40%.
La comparaison entre les diffe´rentes cartes de splitting, pre´sente´es en figure IV.12, re´ve`le un comportement
assez intuitif : plus la concentration en germanium est e´leve´e, plus le splitting est important et commence
loin dans le substrat. L’augmentation de la teneur en germanium donne a` la couche contrainte plus d’e´nergie
pour se relaxer, d’ou` une courbure plus forte des plans atomiques.
Il est important de remarquer que cet effet ressemble a` une augmentation de l’e´paisseur de l’e´chantillon,
ce qui impose la maˆıtrise de la ge´ome´trie de la lame mince afin de ne pas me´langer effets d’e´paisseur et taux
de de´formation dans la zone contrainte.
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Figure IV.12: Carte de splitting pour la ligne (6,-4,10) a` 300 kV. L’e´chantillon mode`le est compose´ d’une
couche de Si(1−xGe)GexGe (25 nm) enterre´e dans une matrice de silicium ( capping de 300 nm). (a) xGe =
10% (b) xGe = 20% (c) xGe = 30% et (d) x = 40%.
IV.3.4 Taille de la sonde : discussion et influence sur l’e´largissement des lignes
de HOLZ
La taille de la sonde STEM dans le vide peut eˆtre bien estime´e, avec un diame`tre de seulement quelques
centaines de picome`tres pour les microscopes e´quipe´s de correcteurs sonde comme c’est le cas pour le mi-
croscope Titan installe´ au LEMMA. Cependant, le faisceau convergent pose certains proble`mes en ce qui
concerne l’e´volution de la sonde a` l’inte´rieur du cristal et son diame`tre en sortie de lame.
D’un point de vue purement ge´ome´trique, l’e´chantillon est la plupart du temps conside´re´ comme focalise´
lorsque la sonde se situe a` sa surface. Son diame`tre final df de´pend alors seulement du demi angle de
convergence α et de l’e´paisseur t de l’e´chantillon :
df = 2t tanα (IV.1)
Mais si l’e´chantillon est conside´re´ comme focalise´ lorsque la sonde est au centre de la lame, alors le diame`tre
est divise´ par deux. Une incertitude plane donc de´ja` sur la taille de la sonde dans ce cas simple.
Ce rapide calcul n’envisage cependant que le cas du faisceau transmis. Or, l’information de la de´formation
dans le cliche´ CBED est issue des lignes de HOLZ qui diffractent a` grand angle dans le cristal et vont donc
sonder un volume plus important de l’e´chantillon. La taille de la sonde de´pendrait alors du faisceau ayant
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Figure IV.13: (a) Image de la sonde a` la sortie de l’e´chantillon en conside´rant l’ensemble des faisceaux
d’un cristal de silicium de 150 nm d’e´paisseur en axe [1, 1, 1] a` 100 kV (Chuvilin and Kaiser, 2005). (b)
Image de la sonde a` la sortie de l’e´chantillon pour la ligne (1¯, 15, 5) d’un cristal de silicium de 150 nm
d’e´paisseur en axe [1, 1, 1] a` 100 kV (Chuvilin and Kaiser, 2005). (c) et (d) L’e´chantillon conside´re´ dans
ces deux images simule´es est compose´ d’une couche de Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm d’e´paisseur recouverte d’un
capping de silicium de 325 nm d’e´paisseur. Les cliche´s sont calcule´s par simulation ondes de Bloch pour une
distance a` la surface de 520 nm. (c) Cliche´ CBED simule´ en utilisant un champ de de´placement diffe´rent
suivant la direction du vecteur ~g conside´re´. (d) Cliche´ CBED simule´ d’apre`s l’approximation de la colonne.
diffracte´ au plus grand angle et serait multiplie´e par un facteur supe´rieur a` 10 par rapport a` l’e´quation (IV.1).
A. Chuvilin a montre´ par des calculs Multisclice qu’il ne faut pas conside´rer les faisceaux diffracte´s comme
sondant le cristal dans tout le volume, mais seulement dans une faible partie (Chuvilin and Kaiser, 2005).
En effet, un plan atomique va se retrouver en condition de diffraction pour une petite partie du faisceau
seulement, et la diffraction est alors dirige´e dans une direction particulie`re de l’espace. En regardant la sonde
apre`s sa traverse´e de l’e´chantillon (figure IV.13(a)), les signaux provenant de chaque ligne de HOLZ sont
superpose´s. En ne regardant la propagation que d’un seul faisceau (figure IV.13(b)), ce dernier ne concerne
qu’une portion de la sonde. Chaque ligne de HOLZ porte donc une information sur une partie diffe´rente du
cristal. La de´finition de taille de sonde devient alors extreˆmement complexe, car tout de´pend de la ligne de
HOLZ conside´re´e.
En partant du constat effectue´ par A. Chuvilin, un cliche´ CBED a e´te´ calcule´ graˆce au mode`le dynamique
par ondes de Bloch en appliquant le champ de de´placement spe´cifique que traverse chaque vecteur ~g comme
dans l’image en figure IV.13(b), et ce dans une zone fortement de´forme´e. Le cliche´ issu de la simulation,
pre´sente´ en figure IV.13(c), est compare´ a` un cliche´ re´alise´ en utilisant uniquement le champ de de´placement
perpendiculaire au faisceau d’e´lectrons, cas utilise´ habituellement (figure IV.13(d)). Il n’y a pas de diffe´rence
notable entre les deux cliche´s car le champ de de´placement e´volue de fac¸on assez lente et continue au regard
de la taille de la sonde, meˆme si celle-ci est de´finie d’apre`s les faisceaux diffracte´s. L’approximation de la
colonne utilise´e pour extraire le champ de de´placement dans les e´le´ments finis n’est donc pas une hypothe`se
forte, meˆme dans le cas du faisceau convergent.
IV.4 Etudes de couches de SiGe e´pitaxie´es
Les mate´riaux sous forme de couches e´pitaxie´es forment d’excellents e´chantillons pour tester la re´solution,
la sensibilite´ et les limites d’une technique de mesure de de´formation. Ces e´chantillons sont tre`s facilement
mode´lisables, comme nous avons pu le constater dans la partie pre´ce´dente, et permettent ainsi une compa-
raison quantitative avec l’expe´rience.
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Maintenant que le phe´nome`ne de splitting est bien compris et caracte´rise´, il est ne´cessaire de confronter
les re´sultats expe´rimentaux aux re´sultats nume´riques afin de mesurer la sensibilite´ en de´formation du CBED
dans le cas des lignes de HOLZ e´largies et de confronter notre mode`le a` la re´alite´ expe´rimentale.
Deux types d’e´chantillons diffe´rents, pre´sente´s sous forme de couches de SiGe e´pitaxie´es sur silicium, vont
eˆtre e´tudie´s dans cette partie, avec des compositions en germanium et des tailles de couches variables : (i)
Le premier type concerne les couches de SiGe enterre´es. La couche de SiGe est comprise entre un substrat de
silicium et une couche de silicium (capping), le tout en e´pitaxie. (ii) Le second type consiste simplement en
des couches de SiGe en surface, e´pitaxie´es sur un substrat de silicium. Tous ces e´chantillons ont e´te´ re´alise´s
par Jean-Michel Hartmann du CEA-LETI par RPCVD (Reduced Pressure Chemical Vapour Deposition)
(Hartmann et al., 2002; Hartmann et al., 2008). Les parame`tres de chaque couche (e´paisseur, composition
en germanium) ont e´te´ choisis de fac¸on a` limiter au maximum la formation de dislocations de misfit si bien
qu’aucun de´faut de ce type n’a e´te´ observe´ expe´rimentalement.
IV.4.1 Couches enterre´es
Deux e´chantillons ont e´te´ e´tudie´s dans le cas des couches enterre´es : un premier compose´ d’une couche
de Si0.85Ge0.15 de 30 nm d’e´paisseur recouverte par 300 nm de silicium et un second compose´ d’une couche
de Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm d’e´paisseur recouverte par 325 nm de silicium. La taille de chaque couche a e´te´
de´termine´e par imagerie haute re´solution STEM et la composition en germanium dans la couche a pu eˆtre
ve´rifie´e par l’analyse de la position des lignes fines dans la couche. Les lignes de HOLZ au niveau de la couche
ne sont pas e´largies car celle-ci est enterre´e. La configuration de l’e´chantillon est pratiquement syme´trique
du point de vue de la couche. Celle-ci est alors un plan de syme´trie pour le champ de de´placement et les
plans atomiques sont parfaitement paralle`les a` la direction de propagation des e´lectrons sur toute l’e´paisseur
de l’e´chantillon.
L’imagerie STEM haute re´solution et l’e´tude des cliche´s de lignes fines dans la couche de SiGe permettent
de re´aliser des simulations e´le´ments finis au plus proche de la structure expe´rimentale.
Couche Si/Si0.85Ge0.15/Si
Cet e´chantillon est compose´ d’une couche de silicium-germanium de 30 nm d’e´paisseur (mesure´e par
image haute re´solution STEM) en e´pitaxie sur un substrat de silicium et recouverte par une couche de
silicium de 300 nm d’e´paisseur, e´galement en e´pitaxie. L’e´paisseur de la lame TEM a e´te´ mesure´ a` 297 ± 3
nm graˆce aux lignes dynamiques (004) d’un cliche´ CBED acquis en axe [8,11,0] (Kelly et al., 1975). La figure
IV.14 repre´sente la comparaison des franges de HOLZ, sous forme de cartes et de profils, entre les profils
expe´rimentaux et les profils simule´s par the´orie dynamique de la ligne (6,-4,10). L’accord entre les donne´es
est tre`s satisfaisant pour une majorite´ des profils. Les quelques profils qui ne sont pas en accord sont ceux
correspondant a` des zones ou` le splitting est tre`s marque´, et pre´sentent donc peu de contraste dans les cliche´s
expe´rimentaux. Le fait qu’ils soient tre`s bruite´s ne permet pas de re´soudre les structures fines des franges
de HOLZ. Ainsi, dans le cadre d’une faible courbure des plans atomiques le long du faisceau d’e´lectrons
(typiquement infe´rieures a` 0,5 mrad), notre mode`le e´le´ments finis/simulation dynamique re´ve`le une bonne
compatibilite´ avec les mesures expe´rimentales.
Couche Si/Si0.69Ge0.31/Si
Le meˆme type d’expe´rience que celle effectue´e pre´ce´demment a e´te´ mene´ sur un e´chantillon comportant
une concentration plus importante de germanium. La de´formation qui en re´sulte est donc plus importante.
Cet e´chantillon est pre´sente´ plus en de´tail dans la partie II.2.1. L’e´paisseur de la lame TEM a e´te´ e´value´e a`
650± 8 nm. Une image de l’e´chantillon est pre´sente´e en figure IV.15(a).
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Figure IV.14: (a) Carte de splitting expe´rimentale. (b) Carte de splitting issue des simulations de cliche´s.
(c) a` (f) Profils pris a` diffe´rents endroits sous la surface de l’e´chantillon afin de mettre en avant la bonne
ade´quation entre profils expe´rimentaux et simule´s. Les profondeurs sous la surface sont les suivantes : (c)
177 nm, (d) 242 nm, (e) 471 nm et (f) 538 nm.
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Figure IV.15: (a) Image STEM de l’e´chantillon. La position de la ligne d’acquisition est pre´sente dans
l’image ainsi que les positions ou` ont e´te´ acquis les profils (e), (f), (g) et (h). (b) Carte expe´rimentale et
normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10) issue du disque transmis. (c) Carte expe´rimentale et normalise´e
du splitting de la ligne (6,-4,10) issue du disque diffracte´. (d) Carte simule´e et normalise´e du splitting de
la ligne (6,-4,10). Les profils issus de ces cartes sont repre´sente´s par des lignes dans les cartes de splitting.
Ils proviennent d’une distance sous la surface de : (e) 40 nm (f) 80 nm (g) 540 nm et (f) 720 nm.
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Pour cet e´chantillon, deux se´ries de cliche´s ont e´te´ acquises. La premie`re se´rie correspond au disque
transmis, dont l’e´volution du splitting de la ligne (6,-4,10) est pre´sente´e en figure IV.15(b). La seconde se´rie
concerne le disque diffracte´ correspondant a` la ligne (6,-4,10), dont l’e´volution du profil est repre´sente´e en
figure IV.15(c). Il est inte´ressant de noter que le cliche´ diffracte´ pre´sente le meˆme type d’e´volution que le
cliche´ transmis mais avec un contraste accru et beaucoup moins de bruit. Cette ame´lioration est due au fait
qu’il n’y a qu’une seule ligne dans le cliche´ diffracte´ alors que le disque transmis en contient de nombreuses
dont l’influence se fait sentir dans les profils pre´sentant le plus de splitting et le moins de contraste. Les
profils issus du diffracte´ sont aussi moyenne´s sur plus de pixels.
Le comportement global du splitting est bien reproduit par les simulations surtout dans la partie proche de
la surface comme en te´moignent les profils pre´sents dans les figures IV.15(e) et (f). La plupart des structures
fines du splitting sont bien pre´sentes dans les simulations dynamiques. Meˆme dans les zones ou` un splitting
trop important ne permet pas l’obtention d’un contraste suffisant dans le transmis, de la meˆme fac¸on que
pour la couche Si/Si0.85Ge0.15/Si, les profils issus du disque diffracte´ donnent des informations en bon accord
avec les simulations.
En ce qui concerne la zone situe´e entre la couche de SiGe et le substrat de silicium, l’accord entre
mode´lisation et expe´rience n’est pas aussi satisfaisant. L’e´largissement de la ligne (6,-4,10) est plus important
dans les profils expe´rimentaux que dans les profils simule´s, meˆme si les re´sultats sont tre`s proches (figure
IV.15(g) et (h)). Il est difficile d’incriminer la mode´lisation de l’e´chantillon dans ce cas car l’e´paisseur de la
couche et sa composition ont e´te´ ve´rifie´es par d’autres techniques (STEM haute re´solution et profils SIMS :
voir la partie II.2.1. De plus, cet e´chantillon a donne´ des re´sultats de tre`s grande qualite´ en utilisant la
technique de nano-diffraction (partie V.5).
Bilan sur les couches enterre´es
Les deux e´chantillons compose´s de couche enterre´es dont les e´paisseurs et les compositions en germanium
sont diffe´rentes montrent que la mode´lisation des cliche´s CBED par ondes de Bloch semble assez bien adapte´e
pour traiter ces cas. La mode´lisation des franges de HOLZ est particulie`rement bien reproduite pour la partie
proche de la surface. Par contre, pour l’e´chantillon pre´sentant la couche la plus riche en germanium, une
diffe´rence apparaˆıt dans l’e´largissement des lignes de HOLZ entre mode`le et expe´rience. La mode´lisation
re´ve`le en effet un splitting plus faible que celui de l’expe´rience. Il se pourrait donc que le mode`le dynamique
ne soit pas suffisant pour simuler les phe´nome`nes d’e´largissement des lignes de HOLZ lorsque ceux-ci sont
trop marque´s.
IV.4.2 Couches en surface
Afin d’acce´der a` des courbures plus importantes dans le substrat de silicium, nous nous sommes inte´resse´s
a` des e´chantillons pre´sentant des couches de SiGe en surface dont les concentrations en germanium sont
estime´es a` 32 et 45,2 %. Les e´paisseurs des couches de SiGe ont e´te´ mesure´es par imagerie haute re´solution
STEM et e´value´es a` 27,5 et 20 nm respectivement. L’absence de capping au-dessus de la couche contrainte
lui donne la liberte´ de se relaxer de fac¸on plus importante, ce qui entraˆıne une courbure des plans plus
prononce´e qui s’enfonce plus profonde´ment dans le substrat que pour une couche enterre´e qui pre´senterait
les meˆmes caracte´ristiques par ailleurs. Le phe´nome`ne de splitting est donc plus marque´ pour ces couches en
surface. Ces e´chantillons ne posse´dant pas d’axe de syme´trie par rapport a` la couche, il n’y a pas de lignes
fines dans la couche. Au contraire, c’est le lieu ou` le splitting est le plus prononce´. Ce type d’e´chantillons
permet donc de tester notre mode`le de simulation dans les cas de fortes courbures.
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Couche Si/Si0.68Ge0.32
Les figures IV.16(a) et (b) repre´sentent les cartes de splitting pour les cliche´s expe´rimentaux et les cliche´s
simule´s pour une e´paisseur de lame de 520 ± 5 nm. Sans meˆme avoir besoin de prendre des profils, la
comparaison des cartes seules est largement suffisante pour se rendre compte qu’il y a un de´saccord total
entre la mesure effectue´e expe´rimentalement et les simulations. Les profils expe´rimentaux pre´sentent un
splitting bien moins prononce´ que les profils simule´s. Afin de ve´rifier si le proble`me ne provenait pas de
l’e´chantillon, un second e´chantillon a e´te´ re´alise´, avec une couche plus riche en germanium.




























Figure IV.16: (a) Carte expe´rimentale et normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10) issue du disque
transmis. (b) Carte simule´e et normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10).
Couche Si/Si0.55Ge0.45
Pour cet e´chantillon, dont l’e´paisseur est estime´e a` 600 ± 7 nm, les re´sultats propose´s par la simulation
sont encore en complet de´saccord avec les mesures expe´rimentales (figures IV.17(a) et (b)). La largeur des
lignes de HOLZ mesure´e expe´rimentalement est de nouveau plus faible que celle propose´e par la mode´lisation
e´le´ments finis/ondes de Bloch.
(a) (b)



























Figure IV.17: (a) Carte expe´rimentale et normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10) issue du disque
transmis. (b) Carte simule´e et normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10).
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Bilan sur les couches en surface
La comparaison des re´sultats entre simulations et expe´riences pour les deux couches e´tudie´es donne des
re´sultats en complet de´saccord. La largeur des franges de HOLZ de´duite du mode`le est syste´matiquement
supe´rieure a` celle mesure´e expe´rimentalement. Bien entendu, ce re´sultat n’est pas de´pendant de la ligne de
HOLZ prise en compte et se retrouve sur l’ensemble des lignes du cliche´ CBED.
Cet effet peut provenir de trois raisons diffe´rentes. (i) Le mode`le que nous utilisons pour faire nos
simulations n’est pas adapte´ aux cas fortement courbe´s, et les re´sultats fournis sont alors aberrants. (ii)
L’e´chantillon dont nous disposons pre´sente une couche partiellement relaxe´e qui distord le re´seau cristallin
de manie`re bien moins forte que pre´vu. (iii) Il existe des effets de surface qui ne sont pas pris en compte par
les simulations e´le´ments finis.
Cette dernie`re hypothe`se a e´te´ ve´rifie´e en prenant en compte la de´formation que peut impliquer des effets
de re´arrangement de surface, soit une de´formation de 2 % sur une couche atomique (0,5 nm). Il s’est ave´re´
que la pre´sence de cette contrainte ne joue aucun roˆle sur le splitting des lignes de HOLZ.
IV.5 Etude sur des couches de nitrures : comparaison faisceau
convergent - Bulge test
Les de´saccords entre mode`le et expe´rience rencontre´s dans le cas des couches de SiGe en surface nous
ont pousse´ a` faire des mesures CBED sur des e´chantillons dont la de´formation aurait de´ja` e´te´ mesure´e par
une technique diffe´rente. Dans le cadre du projet Re´gion ou` s’inscrit ce travail de the`se, nous avions des
contacts privile´gie´s avec l’INL (Institut des Nanotechnologies de Lyon) et en particulier Christophe Malhaire
et son doctorant Paolo Martins dont le travail repose sur l’e´tude de membranes contraintes par la me´thode
de Bulge test (gonflement de membrane) (partie I.2.4). En plus de pouvoir caracte´riser les contraintes dans
une couche dont l’e´paisseur peut faire de quelques dizaines a` quelques centaines de nanome`tres, le Bulge test
permet aussi de de´terminer les valeurs des coefficients e´lastiques de la couche.
Apre`s une rapide pre´sentation de l’e´chantillon et des raisons qui ont motive´ ce choix, les expe´riences de
P. Martins et leurs re´sultats seront pre´sente´s. Les donne´es obtenues permettront alors de re´aliser un mode`le
e´le´ments finis au plus pre`s de l’e´chantillon, mode`le qui sera utilise´ pour mode´liser des cliche´s de faisceau
convergent afin de les comparer a` l’expe´rience.
IV.5.1 Pre´sentation de l’e´chantillon
Comme il a e´te´ pre´sente´ dans le premier chapitre de ce me´moire (partie I.2.4), la manip de Bulge
test consiste a` appliquer une pression sur une membrane compose´e d’une ou plusieurs couches de tre`s fine
e´paisseur (typiquement situe´e autour de la centaine de nanome`tres). La fle`che mesure´e en fonction de la
pression applique´e permet d’atteindre la valeur de la contrainte dans la ou les couches mais aussi leurs
coefficients e´lastiques associe´s. Le principe de l’expe´rience est rappele´ en figure IV.18.
Cette technique, tre`s comple`te, n’est cependant pas utilisable sur n’importe quelle type de couche. En
effet, les mode`les analytiques mis au point pour le Bulge test ne s’appliquent que sur des membranes en
tension. Les membranes, une fois libe´re´es, sont parfaitement planes, ce qui n’est pas le cas pour les couches
en compression qui peuvent prendre des formes complexes lors de la relaxation des contraintes. De plus, les
e´tapes lie´es a` la fabrication de la membrane ne doivent pas endommager cette dernie`re car, pour la technologie
silicium utilise´e ici, les e´tapes de gravures qui permettent de re´aliser des trous de formes maˆıtrise´es dans le
substrat sont relativement agressives.
Les couches de nitrure sous forme de Si3N4 amorphe (couches en tension) permettent de re´pondre a`
l’ensemble de ces crite`res et c’est pourquoi elles ont e´te´ se´lectionne´es. De plus, ce type d’e´chantillon ne pose
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aucun proble`me de pre´paration du point de vue de la microscopie e´lectronique en transmission.
La couche de Si3N4 e´tudie´e a e´te´ de´pose´e des deux coˆte´s d’un substrat de silicium oriente´ (001) par
LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) a` haute tempe´rature (900 a` 1200°C). La phase de
gravure des membranes se de´roule en plusieurs e´tapes : (i) Une couche de re´sine est de´pose´e sur la face
arrie`re du substrat de silicium par spin coating. Par l’interme´diaire d’un masque de lithographie, des feneˆtres
carre´es ou rectangulaires (formes de´sire´es pour les membranes) sont grave´es dans la re´sine. (ii) La couche
de Si3N4 pre´sente en face arrie`re du wafer est alors attaque´e, au travers des feneˆtres re´alise´es dans la re´sine,
par un proce´de´ de gravure se`che RIE (Reactive Ion Etching) a` l’aide d’un plasma d’hexafluorure de souffre
(SF6). (iii) Le silicium a` nu est alors expose´ a` une solution de potasse porte´e a` 70°C qui permet de graver le
silicium mais laisse les couches de nitrure intactes. Cette e´tape est fortement anisotrope, les plans (001) du
silicium e´tant attaque´s jusqu’a` 100 fois plus vite que les plans (111) (Malhaire, 1998). Le profil de gravure
dans l’e´paisseur du substrat pre´sente alors un angle de 54,7° par rapport a` la direction (001). Cet aspect
anisotrope de la gravure est pris en compte dans l’e´tape de masquage de fac¸on a` obtenir des membranes dont
les tailles sont proches de celles de´sire´es. Lorsqu’il n’y a plus de silicium au niveau de la couche supe´rieure de
Si3N4, celle-ci n’est plus rattache´e au substrat de silicium que par ses bords : les membranes sont libe´re´es.
(iv) Le wafer de silicium re´sultant est alors clive´ de fac¸on a` obtenir des e´chantillons comportant chacun une
seule membrane de Si3N4 libe´re´e.
IV.5.2 Bulge Test
Les mesures de Bulge test ont e´te´ mene´es sur un ensemble de membranes a` ge´ome´tries carre´es de tailles
diffe´rentes. L’ensemble de ces e´chantillons permettra de mesurer la contrainte dans la couche de nitrure ainsi
que son module d’Young. Bien qu’il soit possible, en the´orie, de mesurer e´galement le module de Poisson,
l’erreur de mesure sur ce parame`tre est trop importante, si bien que la valeur pre´sente dans la litte´rature
sera utilise´e dans les e´quations : ν = 0.3 (Taylor, 1991; Vlassak and Nix, 1992).
Equation de la de´flection
Dans le cadre de membranes carre´es de coˆte´ 2a, la de´flection h de la membrane est lie´e a` la pression P















Ou` C1 est une constante de´termine´e par simulations e´le´ments finis et valant 3,393, σ0 la contrainte dans la
couche, E le module d’Young, ν le module de Poisson, t l’e´paisseur de la couche de Si3N4, α′ une constante
valant 1, 26.10−3 pour des membranes carre´es et f(ν) une constante de´pendant du module de Poisson dont
la valeur s’e´crit : f(ν) = 1, 973(1− 0.306ν) (Martins, 2009).
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Figure IV.18: (a) Ge´ome´trie de l’e´chantillon vue en coupe, sans application de pression. (b) Ge´ome´trie
de´forme´e de l’e´chantillon vue en coupe lorsqu’une pression est applique´e sous la membrane. (c) Vue
expe´rimentale en 3D de la membrane de´forme´e.
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Pour des e´paisseurs de couches fines, ce qui est le cas de la couche e´tudie´e dont l’e´paisseur (230 nm) a
e´te´ mesure´e par microscopie en transmission, le second terme de l’e´quation, en t3 devient ne´gligeable par
rapport aux autres 3. La fonction
P
h
= g(h2) s’e´crit alors sous la forme d’une droite affine dont le coefficient
directeur et l’ordonne´e a` l’origine sont respectivement de´pendants du module d’Young et de la contrainte













Les mesures de de´flection ont e´te´ re´alise´es par profilome´trie interfe´rome´trique sur un Wyko NT1100
(Martins, 2009). Les tailles des diffe´rentes membranes utilise´es dans les expe´riences sont regroupe´es dans
le tableau IV.1. Les courbes de de´flection en fonction de la pression applique´e sont repre´sente´es en figure
IV.19(a) ainsi que la courbe
P
h
= g(h2) pour la premie`re membrane (figure IV.19(b)). Cette courbe re´ve`le bien
un comportement line´aire, comme de´crit dans l’e´quation (IV.4). L’ensemble des donne´es sur la contrainte
et le module d’Young mesure´es pour chaque membrane est regroupe´ dans le tableau IV.2. Les mesures,
aussi bien sur la contrainte que sur le module d’Young, sont assez peu disperse´es : σmoy0 = 954 ± 6 Mpa et
Emoy = 200±12 GPa. Paolo Martins e´value cependant l’incertitude de sa technique de mesure autour de 5%
sur la contrainte et 10% sur le module d’Young, et ce pour chaque mesure. Ces incertitudes proviennent des
diffe´rentes erreurs re´alise´es dans la mesure des parame`tres expe´rimentaux : taille des membranes, e´paisseur,
de´flection et coefficient de corre´lation lors de la re´gression line´aire. Les valeurs finales de la contrainte et du
module d’Young sont alors :
σ0 = 954± 59MPa E = 200± 26GPa (IV.5)
Ces valeurs restent tout de meˆme assez peu disperse´es pour effectuer la mode´lisation de la couche de Si3N4
de fac¸on re´aliste.
Membranes M1 M2 M3 M4 M5 M6
2a (µm) 974 829 472 321 168 120
Table IV.1: Tableau donnant les diffe´rentes valeurs des coˆte´s des membranes carre´es utilise´es lors de
l’expe´rience de Bulge Test.
Membranes σ0 (MPa) ∆σ0 (MPa) E (GPa) ∆E (GPa)
M1 940,8 6,9 194,0 11,7
M2 944,2 4,2 203,8 2,7
M3 953,0 6,9 209,8 20,3
M4 959,5 6,0 193,8 16,2
M5 972,5 6,6 198,0 14,4
M6 958,8 6,5 199,6 10,6
Moyenne 954,8 6,8 199,8 12,6
Table IV.2: Tableau re´capitulatif des diffe´rents re´sultats sur le module d’Young E et la contrainte dans la
couche σ0 pour chaque membrane.
3. Pour une membrane carre´e telle que : σ0 = 1 GPa, t = 230 nm, E = 200 GPa, 2a = 1 mm et ν = 0.3, les valeurs des













1− ν = 1, 88.10
18 (IV.3)
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Figure IV.19: (a) Graphes de la de´flection en fonction de la pression pour chaque membrane e´tudie´e. (b)
Courbe Ph = f(h
2) et sa re´gression line´aire pour la membrane M1.
IV.5.3 Faisceau convergent
Mode´lisation de la lame TEM
D’apre`s les donne´es issues du Bulge Test, l’e´tat de contrainte dans la couche de Si3N4 est parfaitement
connu (σ0 = 950 MPa), ainsi que le module d’Young du mate´riau (200 GPa) et son coefficient de Poisson
(0,3). Ces trois donne´es, ajoute´es a` l’e´paisseur de la couche (230 nm) et a` l’e´paisseur de l’e´chantillon,
permettent de de´finir un mode`le par e´le´ments finis qui nous permettra de connaˆıtre les composantes du
champ de de´placement dans la lame TEM amincie.
Dans ce cas pre´cis, la couche de Si3N4 est conside´re´e comme un mate´riau homoge`ne et isotrope, dont les
constantes e´lastiques Cij sont calcule´es a` l’aide de E et ν (Annexe D). Le silicium est quant a` lui mode´lise´
de manie`re identique aux autres cas e´tudie´s. L’imple´mentation de la de´formation dans notre mode`le par
e´le´ments finis se faisant directement par l’introduction d’un terme de de´formation dans les e´quations aux
de´rive´es partielles, la contrainte mesure´e par Bulge test est transforme´e en une de´formation en suivant les
lois de l’e´lasticite´ line´aire pour une couche 2D :
ε0 =
σ0(
C11 + C12 − 2C12
C11
) = σ0E
(1 + ν)(1− 2ν) (IV.6)
Re´sultats expe´rimentaux
Les cliche´s expe´rimentaux ont e´te´ acquis a` une tension de 300 kV dans un axe [8,11,0] et filtre´s en e´nergie
au moyen d’une fente de 10 eV de large. Les cliche´s simule´s de fac¸on dynamique d’apre`s les champs de
de´placement issus des simulations par e´le´ments finis sont compare´s aux cliche´s expe´rimentaux sous forme
de carte dans les figures IV.20(a) et (b). Encore une fois, il y a un grand de´saccord entre cliche´s simule´s et
cliche´s expe´rimentaux, et de la meˆme manie`re que pour les couches de SiGe en surface : la simulation pre´voit
un splitting plus important que les mesures expe´rimentales.
Dans un premier temps, il est ne´cessaire de ve´rifier l’influence des parame`tres me´caniques sur le phe´no-
me`ne de splitting dans la gamme d’erreur fournie par le Bulge test. On sait qu’une diminution dans l’intensite´
de la de´formation diminue la largeur du splitting pour une distance a` l’interface donne´e. Le jeu sur le module
d’Young peut aussi avoir un impact car un mate´riau a` fort module d’Young est plus rigide et a donc moins
tendance a` se plier sous l’effet de la relaxation, ce qui engendre un e´largissement plus faible des lignes de
HOLZ pour une profondeur donne´e sous l’interface.
Une se´rie de simulations a donc e´te´ re´alise´e en prenant la contrainte la plus faible possible et le module
d’Young le plus e´leve´ possible, tout en restant dans la gamme impose´e par les mesures de Bulge test, soit
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Figure IV.20: (a) Carte expe´rimentale et normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10). (b) Carte simule´e
et normalise´e du splitting de la ligne (6,-4,10).
σ0 = 895 MPa et E = 226 GPa. Les re´sultats ne sont cependant toujours pas en accord. Il faudrait descendre
a` une contrainte comprise entre 750 et 800 MPa pour que les courbes expe´rimentales et simule´es aient une
forme ge´ne´rale commune. Dans ce cas la`, la largeur du profil et le nombre de pics secondaires dans les profils
de splitting sont sensiblement les meˆmes, mais les positions de ces pics ne sont pas toutes en parfait accord.
De plus, le trace´ des maps de splitting permet de voir que le de´but de l’e´largissement ne prend pas place a`
la meˆme distance sous la surface.
Plusieurs phe´nome`nes pourraient intervenir dans cette diffe´rence : des effets de reconstruction de surface
qui viendraient limiter les phe´nome`nes de relaxation de contrainte dans la lame mince, une variation des
parame`tres me´caniques des mate´riaux a` ces e´paisseurs re´duites ou alors une mauvaise mode´lisation des
cliche´s de diffraction.
IV.6 Conclusion
Le CBED, ou faisceau convergent, est une technique de mesure de de´formation extreˆmement sensible
pouvant fournir des informations sur l’e´tat de contrainte d’un mate´riau dans les trois directions de l’espace.
Cette sensibilite´ a` la direction paralle`le au faisceau d’e´lectrons, qui ne se retrouve dans aucune autre me´thode
de mesure de de´formation, donne naissance a` des phe´nome`nes complexes d’e´largissement des lignes de HOLZ.
Ces phe´nome`nes sont ge´ne´re´s par des effets d’inhomoge´ne´ite´ du champ de de´placement dans l’e´paisseur de
l’e´chantillon dus a` la relaxation des contraintes dans la lame TEM. Si l’origine de ce splitting et les parame`tres
pouvant l’influencer sont maintenant bien compris, la mode´lisation de l’e´largissement des lignes de HOLZ
pose encore proble`me.
IV.6.1 Bilan sur les mesures expe´rimentales
Nous avons vu que pour les cas ou` les rotations des plans atomiques le long de l’e´paisseur de l’e´chantillon
sont faibles, les simulations dynamiques par ondes de Bloch sont a` meˆme de reproduire les cliche´s expe´rimen-
taux et de fournir ainsi des re´sultats quantitatifs.
Pour les cas ou` la courbure des plans est prononce´e, le mode`le dynamique par ondes de Bloch ne semble
plus en mesure de reproduire les donne´es expe´rimentales. Le splitting mode´lise´ est alors plus marque´ que
le splitting expe´rimental. Meˆme pour des e´chantillons dont la contrainte et les coefficients e´lastiques sont
connus, il n’est pas possible de trouver un accord sans diminuer la contrainte d’au moins 20%.
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IV.6. CONCLUSION
L’e´chec de la mode´lisation par ondes de Bloch dans la mode´lisation de l’e´largissement des lignes de HOLZ
nous a pousse´ vers l’e´tude d’un autre mode`le : le mode`le Multislice.
IV.6.2 Le mode`le Multislice : une solution ?
Les compe´tences sur le mode`le Multislice n’e´tant pas de´veloppe´es pour l’instant au laboratoire, nous
sommes entre´s en contact avec A. Chuvilin, de l’universite´ d’Ulm en Allemagne, qui a re´alise´ un programme
de´die´ a` la mode´lisation des cliche´s CBED par cette me´thode.
La the´orie Multislice a la particularite´ de prendre en compte la position et les interactions de tous
les atomes pre´sents dans la lame TEM. L’interaction de l’onde e´lectronique incidente avec l’ensemble des
potentiels atomiques est alors de´crite en la propageant de proche en proche dans l’e´paisseur de l’e´chantillon.
Le fait que la lame TEM soit relativement e´paisse pour le CBED impose une re´solution du mode`le pour un
tre`s grand nombre d’atomes (' 100.106 pour une lame de 100×100×400 nm3) et donc un temps de calcul
tre`s e´leve´ pour obtenir un cliche´ (de l’ordre de 10 a` 12 semaines).
Ce temps de calcul e´leve´, ajoute´ au fait que cette collaboration s’est mise en place tardivement, fait que
nous disposons seulement de re´sultats pre´liminaires pour le moment. Ces re´sultats sont pourtant prometteurs,
comme le montre la comparaison, dans la figure IV.21, entre un cliche´ expe´rimental transmis, un cliche´ simule´


























Figure IV.21: (a) Cliche´ CBED expe´rimental re´alise´ a` 300 kV en axe [8,11,0] dans le substrat de silicium
d’un e´chantillon compose´ d’une couche e´pitaxie´e de Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm d’e´paisseur recouverte par un
capping de 325 nm d’e´paisseur, a` une distance de 600 nm sous la surface, la lame TEM mesurant 450
nm d’e´paisseur. (b) Cliche´ CBED simule´ par Multislice d’apre`s le champ de de´placement obtenu par des
simulations par e´le´ments finis. (c) Cliche´ CBED expe´rimental correspondant au faisceau diffracte´ de la ligne
(6,-4,10) pris dans les meˆmes conditions qu’en (a). (d) Comparaison des profils moyenne´s des lignes (6,-
4,10) entre les trois cliche´s (a), (b) et (c). La position des profils est note´e par un rectangle blanc sur les
trois images, les profils e´tant moyenne´s sur la longueur du rectangle.
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A. Chuvilin a e´galement montre´ une diffe´rence entre faisceaux diffracte´s et faisceau transmis (Chuvilin
and Kaiser, 2005). Par la simulation Multislice d’un cristal parfait pre´sentant une surface libre illumine´ par
une sonde convergente proche de cette surface, il a obtenu, pour les faisceaux diffracte´s dans la direction de la
surface libre, des lignes de HOLZ identiques au cas massif pour les faisceaux diffracte´s, mais tre`s diffe´rentes
pour le faisceau transmis. Ainsi, les lignes de de´faut pre´sentes dans le faisceau transmis seraient obtenues par
multiples re´flexions (au moins deux) et sonderaient le cristal de fac¸on volumique alors que les lignes d’exce`s
seraient obtenues par une seule re´flexion et proviendraient du volume traverse´ par le faisceau transmis seul
(proche de l’approximation de la colonne).
Cette fac¸on de voir les choses implique que le mode`le dynamique par ondes de Bloch n’est pas le plus
adapte´ pour la simulation du faisceau transmis puisqu’il suit l’approximation de la colonne. D’apre`s les
re´sultats expe´rimentaux que nous avons obtenus, il apparaˆıt que le mode`le ondes de Bloch n’est pas adapte´
pour les fortes courbures des plans atomiques le long du faisceau d’e´lectrons, ce qui pourrait correspondre a`
la limite de l’approximation de la colonne.
Les re´sultats de A. Chuvilin permettent aussi de supposer qu’une simple mode´lisation cine´matique serait
suffisante pour les lignes des faisceaux diffracte´s. L’onde Ψg pour une ligne de HOLZ diffracte´e g se mettrait







Avec z pris dans la direction du faisceau d’e´lectrons a` travers l’e´paisseur t de l’e´chantillon, ξg la distance
d’extinction, s(θ) la projection du vecteur de diffusion ~s le long de la direction du faisceau et U(z) le champ
de de´placement. Il est vrai que dans le cas expe´rimental, une le´ge`re diffe´rence apparaˆıt entre ligne de HOLZ
transmise et diffracte´e, visible dans la figure IV.21(d).
Il est certain que des efforts supple´mentaires devront eˆtre re´alise´s afin de ve´rifier la bonne ade´quation du
mode`le Multislice dans des cas plus ge´ne´raux. Mais si cette piste s’ave`re prolifique, elle pourrait permettre
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CHAPITRE V
Mesure de de´formation par nano-diffraction (NBED ou NBD)
Ce chapitre pre´sente en de´tail la technique de nano-diffraction par faisceau d’e´lectrons, technique que nous
de´signerons par le terme nano-diffraction ou par l’acronyme NBED (Nano-Beam Electron Diffraction). Cette
technique consiste a` former une sonde e´lectronique quasi-paralle`le de taille nanome´trique qui vient balayer la
surface de l’e´chantillon. L’analyse des cliche´s de diffraction obtenus par cette me´thode et leur comparaison
a` un cliche´ de re´fe´rence permet de remonter au champ de de´formation pre´sent dans le mate´riau.
En premier lieu, les conditions pre´cises d’utilisation du NBED seront expose´es, en mettant l’accent sur
les performances du Titan associe´es a` cette technique. Ensuite, l’algorithme de traitement des cliche´s de
diffraction sera expose´ avant de passer a` l’e´tude des diffe´rents parame`tres pouvant influencer les re´sultats de
mesure de de´formation. Quelques exemples seront enfin pre´sente´s, dans lesquels les mesures expe´rimentales
ont e´te´ compare´es a` des simulations par e´le´ments finis, ce qui permettra de conclure sur les performances,
les avantages et les inconve´nients lie´s a` l’utilisation du NBED.
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V.1 Introduction
La nano-diffraction applique´e a` la mesure de de´formation est une technique relativement re´cente (Usuda
et al., 2003) et il est important d’en de´finir les frontie`res. Elle est a` diffe´rencier de la technique de diffrac-
tion par se´lection d’aire (SAD : Selected Area Diffraction) qui porte parfois le terme de “nano-diffraction”
(Yamasaki et al., 2005). Les modes de fonctionnement de ces deux techniques sont en effet tre`s diffe´rents,
tout comme leurs re´solutions. Cette distinction va servir de point de de´part pour de´finir le NBED.
La diffraction par se´lection d’aire consiste a` e´clairer une zone d’un e´chantillon par un faisceau paralle`le
(typiquement de plusieurs centaines de nanome`tres de diame`tre) et a` se´lectionner une petite partie de la
zone illumine´e a` l’aide d’un diaphragme place´ au niveau d’un plan image. Le passage en diffraction permet
d’obtenir un cliche´ de points dont l’angle de convergence est tre`s faible (illumination paralle`le) et dont
l’information provient de la zone se´lectionne´e par le diaphragme. La re´solution de cette me´thode, limite´e
par la taille des diaphragmes et par les aberrations sphe´riques (Cs), se situe autour de 100 nm dans le cas
usuel (Cowley, 2004). En utilisant un microscope corrige´ en Cs et un diaphragme de quelques microns de
diame`tre, une e´quipe a pu atteindre une re´solution de l’ordre de 20 nm (Yamasaki et al., 2005).
La nano-diffraction diffe`re de la technique de diffraction par se´lection d’aire du point de vue de l’illumi-
nation utilise´e : c’est la sonde elle-meˆme qui est de taille nanome´trique, typiquement infe´rieure a` 50 nm de
diame`tre. Dans ces conditions, le faisceau n’est plus parfaitement paralle`le mais tre`s le´ge`rement convergent.
Le demi angle de convergence α varie dans une gamme allant de 0.1 mrad a` quelques mrad suivant les appli-
cations (mesure de de´formation, d’orientation, de phase, ...). En nano-diffraction, tous les efforts portent sur
le syste`me condenseur puisque la taille du faisceau est limite´e par le diaphragme condenseur en particulier, le
syste`me projecteur ne servant qu’a` afficher l’image. Les principaux termes physiques limitant le diame`tre de
la sonde sont : la limite de diffraction, de´finie par le crite`re de Rayleigh (dr = 1.22 λα ) ainsi que les aberrations
sphe´riques (ds = 2Csα3) et chromatiques (dc = 2Cc∆EE0 α). Il existe donc un compromis entre la taille de la
sonde d et l’angle de convergence α que nous discuterons plus en de´tails dans la partie V.2.3.
Le faisceau en mode NBED peut-eˆtre pilote´ de diffe´rentes fac¸ons, plus ou moins faciles a` mettre en
œuvre suivant la taille de la sonde et la pre´cision de´sire´e dans sa position. (i) La me´thode la plus simple
consiste a` utiliser les de´flectrices de shift du faisceau (beam shift) afin de de´placer ce dernier sur la surface
de l’e´chantillon. Cette me´thode est particulie`rement fonctionnelle sur les microscopes des anne´es 90 ou` la
mise en place de scripts de commande permet de rendre le pilotage du faisceau automatique, ce qu’a effectue´
E. Rauch sur un JEOL 3010 LaB6. Une came´ra CCD (Charge-Coupled Device) permet alors d’imager
soit la zone illumine´e soit la diffraction issue de cette zone. Cette me´thode convient parfaitement dans
le cas de sondes faiblement re´solues (entre 20 et 50 nm de diame`tre) pour une application de type mesure
d’orientation (Rauch, 2009). (ii) Le faisceau peut aussi eˆtre controˆle´ par un module comple´mentaire de´veloppe´
par Nanomegas et qui permet la mise en place de la pre´cession (NanoMegas, 2009). (iii) Pour des tailles
de sonde plus petites (< 20 nm), les de´tails pre´sents dans l’image sont insuffisants pour localiser avec
pre´cision la sonde sur l’e´chantillon. Dans ce cas, l’utilisation d’un de´tecteur STEM HAADF ou BF est
fortement recommande´e, puisqu’il permet d’obtenir une image de l’e´chantillon d’apre`s l’intensite´ recueillie
dans la diffraction lors d’un balayage. Dans tous les cas, la pre´sence d’un module STEM facilite nettement
le positionnement de la sonde, le tout avec une pre´cision sub-nanome´trique.
Dans le cadre de la mesure de de´formation, la taille de la sonde en NBED doit eˆtre re´duite au maximum
(diame`tre infe´rieur a` 10 nm) de fac¸on a` augmenter la re´solution spatiale de la me´thode. De plus le demi angle
de convergence ne doit pas exce´der 0.5 mrad pour s’affranchir d’effets dynamiques trop prononce´s qui ne
permettraient pas la localisation des taches de diffraction de fac¸on univoque. Les conditions d’illumination
pour le mode NBED sont donc primordiales et feront l’objet de la partie suivante.
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V.2 Conditions d’illumination pour la technique NBED
L’obtention d’une sonde de taille nanome´trique avec un faisceau paralle`le est physiquement impossible. Il
faut donc trouver un compromis afin d’obtenir a` la fois une taille de sonde tre`s faible (infe´rieure a` la dizaine
de nanome`tres) et un faible angle de convergence (infe´rieur a` 0.5 mrad). Un diaphragme condenseur de
faible diame`tre ou une troisie`me lentille condenseur sont autant d’atouts jouant sur la souplesse du syste`me
condenseur. Afin de souligner cet effet, la comparaison entre un syste`me a` deux condenseurs (la plupart des
microscopes) et un syste`me a` trois condenseurs (microscope Titan) sera d’abord pre´sente´e avant de de´crire
les performances lie´es a` chaque syste`me et les facteurs physiques limitant la re´solution du NBED. Dans
cette e´tude, les lentilles de type mini-condenseur (ou mini-lens) et lentille objectif supe´rieure ne sont pas
conside´re´es comme partie inte´grante du syste`me condenseur.
V.2.1 Syste`me a` deux condenseurs - syste`me a` trois condenseurs
Deux condenseurs
La plupart des microscopes e´lectroniques en transmission sont compose´s d’un syste`me condenseur pre´sen-
tant deux lentilles e´lectromagne´tiques principales, plus connu sous le nom de syste`me d’illumination a` deux
condenseurs. La modification du courant dans la premie`re lentille (C1) permet de faire varier la densite´ de
courant et la taille de la sonde (spot size) 1. Dans un microscope e´lectronique, un nombre discret de spot
size est disponible, de´fini par le constructeur. La seconde lentille (C2), quant a` elle, permet de condenser ou
de´condenser le faisceau a` la surface de l’e´chantillon. Un diaphragme au niveau de cette lentille, le diaphragme
condenseur, permet de limiter la taille du faisceau et les aberrations de la lentille C2. Il existe plusieurs tailles
pour ce diaphragme, un microscope standard en posse`de trois ou quatre dont les diame`tres sont ge´ne´ralement
compris entre 50 et 150 µm.
Dans un syste`me a` deux condenseurs, il n’existe qu’un seul courant permettant a` la lentille C2 de conju-
guer l’image de la lentille C1 avec le plan de l’e´chantillon. Il est possible d’obtenir un peu plus de souplesse
sur cette condition en changeant la focale de la lentille objectif. Cependant, cette modification n’est envisa-
geable que dans une gamme assez e´troite et est ge´ne´ralement peu recommande´e afin de ne pas ajouter trop
d’aberrations dans la sonde e´lectronique. La re´duction de la taille du faisceau au niveau de l’e´chantillon se
fait donc par l’ajout d’un diaphragme condenseur de plus petit diame`tre, typiquement 10 µm (figure V.1(a)).
L’utilisation de ce diaphragme implique une perte non ne´gligeable de l’intensite´ du faisceau e´lectronique.
Certains spot size parmi les plus faibles ne peuvent alors plus eˆtre utilise´s car le faisceau est trop peu intense.
Trois condenseurs
Dans le cas d’un syste`me a` trois condenseurs, le principe d’illumination du microscope reste le meˆme, sauf
que la seconde lentille condenseur est suivie d’une troisie`me : C3 (figure V.1(b)). La pre´sence de la lentille
C3 ajoute un degre´ de liberte´ dans la conjugaison du plan image de C1 avec le plan objet de l’objectif. Sur
certains microscopes ante´rieurs au Titan, la troisie`me lentille condenseur est bien pre´sente. Cependant, elle
ne fonctionne pas comme une lentille inde´pendante mais plutoˆt comme un soutien au second condenseur.
Pour ces microscopes (type JEOL 4000EX ou 3010), le principe de fonctionnement est similaire au syste`me
a` deux condenseurs.
Les microscopes de type Titan ou de toute dernie`re ge´ne´ration pre´sentent quant a` eux une troisie`me
lentille condenseur parfaitement inde´pendante et ayant une large gamme d’action. De plus, la pre´sence du
correcteur d’aberrations sphe´riques au niveau de la sonde dans notre configuration rajoute un ensemble de
lentilles (en particulier deux lentilles de transfert assimilables a` des lentilles condenseurs) et donc autant de
1. Pour e´viter toute confusion, la taille de la sonde induite par la lentille C1 sera de´crite par le terme anglophone spot size.
Le terme “taille de la sonde” est ainsi exclusivement utilise´ pour de´crire la taille du faisceau au niveau de l’e´chantillon.
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degre´s de liberte´ permettant de jouer sur les parame`tres de la sonde (diame`tre et demi angle de convergence).
Apre`s quelques tests empiriques, il s’est ave´re´ que l’utilisation des deux lentilles de transfert ne pouvait jouer
un roˆle significatif dans la formation de la sonde du fait de leur faible gamme de fonctionnement line´aire. Hors
de cette gamme, la pre´sence de fortes aberrations de´gradent la forme et la taille de la sonde. Le correcteur,
bien qu’allume´, ne joue donc pas de roˆle particulier dans le cas du NBED.
Par contre, le jeu sur le couple des lentilles C2 et C3 rend possible la cre´ation d’un cross-over entre la
lentille C3 et l’objectif, ce qui permet de concentrer le faisceau tout en gardant celui-ci dans de bonnes
conditions de paralle´lisme, meˆme en utilisant un diaphragme condenseur de 50 µm (figure V.1(b)). Cette
capacite´ particulie`re permet l’utilisation de spot size de faible dimension car l’intensite´ n’est pas trop re´duite







































Illumination classique Illumination classiqueNBED NBED
Figure V.1: Illumination dans les conditions NBED : (a) Syste`me 2 condenseurs : le diame`tre du faisceau
est re´duit a` l’aide d’un diaphragme condenseur plus petit. (b) Syste`me a` 3 condenseurs : le faisceau est
condense´ plus efficacement par la cre´ation d’un nouveau cross-over sous la lentille condenseur C3. La taille
du diaphragme condenseur reste inchange´e.
V.2.2 Les performances du Titan
Il existe deux modes diffe´rents sur le Titan, tre`s proches l’un de l’autre, qui permettent d’obtenir le mode
NBED : le mode µProbe TEM Scan et le mode µProbe STEM. Le premier est un mode particulier, mis
au point de fac¸on empirique, n’ayant pas e´te´ de´veloppe´ pour ce type d’application ; le second est le mode
de´fini par le constructeur du microscope. Au moment de la re´daction, ces modes ne sont que partiellement
inte´gre´s dans le syste`me de pilotage du Titan. Dans les deux cas, le mode d’illumination du microscope est
identique a` celui du mode TEM classique (illumination “paralle`le”), mais les de´flectrices de scan du mode
STEM sont disponibles de fac¸on a` pouvoir visualiser l’e´chantillon a` l’aide d’un de´tecteur HAADF. En effet,
la taille de la sonde obtenue en NBED est tellement faible qu’il n’est pas possible de localiser avec pre´cision
la zone d’inte´reˆt en mode image, car seules quelques dizaines de plans atomiques sont visibles. Ces deux
modes ayant une sonde tre`s diffe´rente du mode STEM, il a fallu refaire une compensation des distorsions
introduites par les bobines de scan. L’ensemble des re´sultats expe´rimentaux, sauf mention contraire, a e´te´
acquis en utilisant le mode µProbe TEM Scan.
En utilisant un diaphragme condenseur de 50 µm et le plus petit spot disponible pour ces modes, nous
avons pu atteindre une taille de sonde de seulement 2,7 nm de diame`tre (largeur a` mi-hauteur). La figure
V.2(a) montre l’image de la sonde ou` les franges de haute re´solution des plans {111} du silicium sont
clairement visibles. La pre´sence de ces plans, sur une image re´alise´e dans une zone fine non de´forme´e, permet
la de´termination de la taille de la sonde avec une tre`s grande pre´cision. En plus d’une taille de sonde re´duite,
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le Titan permet d’obtenir un demi angle de convergence tre`s faible, 0, 5 mrad, comme montre´ dans la figure
V.2(c). Cette figure, qui repre´sente le cliche´ de diffraction associe´ a` la sonde pre´sente´e en figure V.2(a).
Ces performances exceptionnelles sont a` comparer aux diffe´rents re´sultats pre´sents dans la litte´rature :
dans la plupart des cas, avec un diaphragme de 10 µm, les angles de convergence obtenus se situent autour
de 0, 3 a` 0, 5 mrad et les diame`tres de sondes obtenues sont de l’ordre de 10 nm (Usuda et al., 2004; Liu
et al., 2008b). Armigliato et al. utilisent un diaphragme condenseur de tre`s petit diame`tre, de l’ordre de
1 µm, leur permettant d’atteindre un angle de convergence de seulement 0, 14 mrad, mais avec une taille
de sonde de l’ordre de 10 nm de diame`tre (Armigliato et al., 2008). Un angle de convergence aussi faible
permet de s’affranchir des proble`mes de contraste dynamique et de visualiser les phe´nome`nes de relaxation.
Cependant, le temps de pose doit eˆtre notablement augmente´ et la taille de la sonde reste assez importante













Figure V.2: (a) Image de la sonde a` travers un cristal de silicium non de´forme´ dans une orientation
[110] a` 300kV re´alise´e avec un Titan (3 condenseurs). Les franges de haute re´solution des plans {111} sont
clairement visibles. (b) Profil d’intensite´ pris au niveau de la ligne blanche en (a). Le diame`tre de la sonde
est ici de 2,7 nm. (c) Cliche´ de diffraction pris avec la sonde pre´sente´e en (a) dans des conditions identiques.
V.2.3 Limites physiques et re´solution maximale
Comme il a e´te´ vu dans la partie introductive, en l’absence d’astigmatisme, les trois principales limitations
physiques a` l’obtention d’une sonde a` la fois de faible diame`tre et posse´dant un angle de convergence faible
sont la limite de diffraction, les aberrations sphe´riques (coefficient Cs) et chromatiques (coefficient Cc).
Crite`re de Rayleigh
En l’absence de tout de´faut dans le syste`me optique, le crite`re de Rayleigh relie le diame`tre de la sonde
dr a` l’inverse de l’angle de convergence α par la loi :




Ainsi, il arrive un moment ou` la re´duction du diame`tre de la sonde se traduit par une augmentation de
l’angle de convergence. Dans le cas du NBED, pour des demi-angles de convergence supe´rieurs a` 0,5 mrad,
les effets de contraste dynamique deviennent trop importants pour de´finir avec pre´cision et reproductibilite´
la position du maximum d’une tache de diffraction. Cette condition sur l’angle de convergence impose donc
une limite sur la taille de la sonde.
Cependant, dans l’e´quation (V.1), le diame`tre dr n’a pas la meˆme de´finition que la notion de diame`tre d
utilise´e jusqu’a` pre´sent. En effet, le crite`re de Rayleigh est base´ sur l’e´quation des taches d’Airy, issue des
e´quations de diffraction de Fraunhofer. L’intensite´ I d’une source ponctuelle vue au travers d’une lentille
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Ou` I0 de´signe l’amplitude, J1 la fonction de Bessel d’ordre un, k0 =
1
λ
le vecteur d’onde de´fini plus toˆt,
r le rayon des coordonne´es polaires. Le premier ze´ro de la fonction de Bessel J1(x), obtenu pour x =











Or, jusqu’a` pre´sent, le diame`tre d de la sonde a e´te´ de´fini comme la largeur a` mi-hauteur du pic d’intensite´
maximale. Suivant cette de´finition, la demi-hauteur du pic principal de la premie`re fonction de Bessel J1(x)






Aberrations sphe´riques et chromatiques
Les aberrations sphe´riques et chromatiques jouent aussi sur le diame`tre final de la sonde forme´e a` la
surface de l’e´chantillon. L’aberration sphe´rique se traduit par une de´flection diffe´rente des e´lectrons suivant
qu’ils sont plus ou moins proches de l’axe optique de la lentille. Le diame`tre de la sonde, ds, en prenant
seulement en compte cette aberration s’e´crit sous la forme (Williams and Carter, 1996) :

























Figure V.3: (a) Repre´sentation de la fonction d’Airy en deux dimensions. (b) Profil de la fonction d’Airy
extrait au niveau de la ligne en pointille´s dans l’image (a).
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Les aberrations chromatiques proviennent des instabilite´s de la haute tension et de la dispersion chromatique
de la source : tous les e´lectrons n’ayant pas la meˆme e´nergie, et donc la meˆme vitesse, leur de´flection par
le champ e´lectromagne´tique d’une lentille n’est pas identique. Le diame`tre de la sonde dc de´fini par cette





Ou` ∆E est la variation d’e´nergie de la source et E0 l’e´nergie moyenne des e´lectrons incidents.
Les coefficients “2” place´s devant ces deux dernie`res e´quations sont sujets a` variations suivant la fac¸on dont
on couple l’ensemble des aberrations afin de mesurer le diame`tre moyen de la sonde (somme simple, moyenne
quadratique). Hirsh ajoute qu’il n’est pas ne´cessaire de connaˆıtre avec pre´cision ces coefficients (dans tous
les cas proches de 2) en raison du fait que ces e´quations sont de´finies dans le cadre de l’approximation de
l’optique ge´ome´trique (sous forme de rayons) et non pour des fonctions d’onde (plus a` meˆme de mode´liser
la nature ondulatoire de l’e´lectron) (Hirsch, 1977). L’utilisation de ces e´quations donne cependant un ordre
de grandeur tre`s re´aliste du diame`tre de la sonde.
Application au Titan
Pour un microscope Titan e´quipe´ d’une lentille Super-Twin, les valeurs des aberrations sphe´riques et
chromatiques sont les suivantes :
Cs = 1, 2 mm, Cc = 1, 6 mm. (V.8)
Pour une tension d’acce´le´ration de 300kV (λ = 1, 97 pm), un angle de convergence de 0, 5 mrad et une
dispersion e´nerge´tique de 1 V au niveau du canon, les diame`tres minimum impose´s par chaque aberration
prennent les valeurs suivantes :
dr = 4, 81 nm, d′r = 2, 02 nm, ds = 3.10
−4 nm, dc = 5, 3.10−3 nm. (V.9)
Les termes d’aberration sphe´rique et chromatique sont ne´gligeables dans l’e´quation du diame`tre par rapport
au crite`re de Rayleigh du fait de la faible valeur de α. Les performances du Titan (d′r = 2, 7 nm) sont donc
tre`s proches des limites physiques impose´es par le crite`re de Rayleigh. Pour des conditions d’illumination
identiques, l’ajout d’un diaphragme condenseur infe´rieur a` 50 µm ne diminuerait pas la taille minimale
de la sonde (au contraire, elle l’augmenterait) mais permettrait de re´duire de fac¸on significative l’angle de
convergence.
V.3 Traitement des cliche´s de diffraction : mesure de de´formation
Le Titan permettant l’obtention d’un mode NBED de grande qualite´, il a e´te´ ne´cessaire de cre´er un
programme permettant le traitement des se´ries de cliche´s de diffraction expe´rimentaux. Cette partie expose
l’algorithme choisi pour analyser les donne´es, ainsi que l’influence de certains parame`tres nume´riques sur les
donne´es de de´formation.
V.3.1 Algorithme de traitement
Afin de rendre le traitement des donne´es le plus simple possible, un programme d’analyse automatique
a e´te´ re´alise´. Ce programme ne´cessite seulement quelques donne´es pre´sentes sur le cliche´ de diffraction de
re´fe´rence pour ensuite faire le traitement sur la se´rie entie`re. En effet, la mesure de de´formation en NBED
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consiste a` suivre l’e´volution de la position des diffe´rentes taches de diffraction sur la se´rie de cliche´s enregistre´s,
les variations de position donnant acce`s directement aux variations de parame`tre de maille du mate´riau et
donc a` la de´formation. Le cliche´ de diffraction de re´fe´rence doit eˆtre acquis dans des conditions d’illumination
identiques a` celles utilise´es pour acque´rir la se´rie, meˆme s’il est pris sur un autre e´chantillon. De plus, les
e´paisseurs entre cliche´ de re´fe´rence et se´rie doivent eˆtre les plus proches possibles sous peine d’introduire un
biais dans le re´sultat, comme discute´ en partie V.4.2.
En principe, la prise d’un cliche´ de re´fe´rence n’est pas ne´cessaire a` la mesure de de´formation, mais dans
ce cas il faudrait connaˆıtre parfaitement la composition et la nature du mate´riau choisi comme re´fe´rence,
la tension d’acce´le´ration, l’axe de zone, l’e´paisseur de l’e´chantillon, la longueur de came´ra et l’angle de
convergence afin de pouvoir recre´er nume´riquement une re´fe´rence. Il est nettement plus commode d’acque´rir
un cliche´ de re´fe´rence dans une zone non de´forme´e de l’e´chantillon, cliche´ qui contient a` lui seul toutes les
informations pre´cite´es.
Le programme que nous avons mis au point se divise en plusieurs parties :
Repe´rage des taches de diffraction : La premie`re partie du programme demande a` l’utilisateur de de´fi-
nir sur le cliche´ de re´fe´rence deux droites non coline´aires passant par deux familles de plans diffe´rentes.
Cette e´tape permet de de´finir les deux vecteurs de base du re´seau et de retrouver l’ensemble des taches
pre´sentes dans le cliche´ de diffraction. Les de´formations pre´sentes dans un mate´riau ne de´passant pas
5%, cette simple e´tape permet de repe´rer avec une faible erreur l’ensemble des taches dans tous les
cliche´s acquis.
Position des maxima : Afin d’obtenir une pre´cision infe´rieure au pixel dans le repe´rage de la position
du maximum de chaque tache de diffraction, les intensite´s sont une a` une ajuste´es par une courbe
Gaussienne 2D. Un algorithme de minimisation par la me´thode des moindres carre´s permet de trouver
une e´quation analytique la plus proche possible des intensite´s expe´rimentales. La position du maximum
est alors obtenue d’apre`s les valeurs des coefficients analytiques calcule´s.
Mesure des de´formations : Les de´formations peuvent eˆtre obtenues de diffe´rentes fac¸ons :
(i) Le mode`le le plus simple consiste a` comparer des distances d entre les maxima des taches et la tache
centrale par rapport a` la meˆme distance d0 prise dans le cliche´ de re´fe´rence suivant la loi suivante,





(ii) Cette fac¸on de calculer les de´formations ne pre´sente cependant qu’un inte´reˆt restreint car une
seule direction de de´formation est obtenue. En prenant deux vecteurs non coline´aires du re´seau, il est
possible de remonter a` la matrice des distorsions 2D contenue dans le plan de l’image. En effet, les
deux vecteurs, note´s g1 et g2, de´finissent une matrice de base G du re´seau re´ciproque (G0 pour le cliche´
de re´fe´rence). Une se´rie d’ope´rations sur cette matrice permet d’obtenir la matrice des distorsions D

















Avec 1 la matrice identite´ a` deux dimensions.
(iii) Il est possible d’aller encore plus loin dans ce type de raisonnement en prenant l’ensemble des
taches du cliche´. En effet, l’information sur les de´formations en prenant diffe´rentes taches correspondant
a` la meˆme famille de plan n’est pas la meˆme du fait du contraste dynamique diffe´rent entre taches
(voir partie V.5.1). Afin d’avoir une mesure univoque pour un cliche´ donne´, il est possible d’utiliser
l’information de re´seau pre´sente dans la diffraction. Pour un axe de zone donne´, il existe deux vecteurs
de base dans le plan de la diffraction qui permettent de retrouver les positions de toutes les taches.
D’apre`s la position des maxima repe´re´s par l’algorithme, il est possible de trouver deux vecteurs ~u et
~v, formant la base du plan de la diffraction, qui fittent au mieux l’ensemble des taches du cliche´. Ces
deux vecteurs, qui repre´sentent un type de moyenne sur toutes les taches, sont directement inse´re´s dans
la matrice G et servent a` la mesure des de´formations. Cette me´thode est tre`s robuste car elle permet
de minimiser l’influence des taches dont le repe´rage e´tait de mauvaise qualite´ (pre´sence de bruit trop
important, contraste dynamique tre`s fort, ...).
V.3.2 Influence des parame`tres nume´riques
L’algorithme de mesure de de´formation utilise certains parame`tres nume´riques pre´e´tablis dont il faut
ve´rifier la contribution a` la mesure de de´formation afin de tester la robustesse de notre mode`le.
Taille de la feneˆtre de fit
Le parame`tre le plus important est la taille de la feneˆtre pour le fit Gaussien. En effet, si la feneˆtre est
de petite dimension (typiquement 7x7 pixels), le fit sera re´alise´ sur le sommet de la courbe. Pour une feneˆtre
plus e´tendue (typiquement 21x21 pixels), le fit a plus de poids sur les coˆte´s de la Gaussienne. Les figures
V.4 repre´sentent les fits de deux taches expe´rimentales, (000) et (331) respectivement, avec des feneˆtres de
7x7 et de 21x21 pixels. L’influence du sommet ou des coˆte´s de la courbe en fonction de la taille de la feneˆtre
est nettement visible au niveau de l’intensite´ du maximum. Par contre, la position de ce maximum est tre`s
faiblement influence´e par la taille de la feneˆtre de fit. La diffe´rence dans la mesure de de´formation entre
les deux tailles de feneˆtre (pre´sente´e dans le tableau V.1) se trouve tre`s en dec¸a` des pre´cisions espe´re´es en
NBED car les taches sont syme´triques (tableau V.1).
Tache (331) Position x (pixels) Position y (pixels)
fit 7x7 449,4304 53,1197
fit 21x21 449,4323 53,1261
Erreur 4,2.10−6 5,4.10−6
Table V.1: Tableau repre´sentant la position du maximum de la tache (331) par rapport au transmis dans
les directions x et y en fonction de la taille de la boˆıte de fit se´lectionne´e. L’influence de cette taille sur
la position du maximum par rapport a` la limite de de´formation que peut offrir le NBED est comple`tement
ne´gligeable.
Fonction analytique pour le fit
Il est possible d’imaginer de fitter les pics de diffraction avec des courbes non Gaussiennes. Quatre types
de fonctions ont e´te´ teste´es : Gaussienne, Lorentzienne, parabole et sinus cardinal. Nous avons applique´
les quatre familles de courbes a` la recherche de maxima pour une se´rie de cliche´s obtenue sur une couche
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Fit sur 21 pix.












































Fit sur 21 pix.
Fit sur 7 pix.
(d)
Tache 331
Figure V.4: (a) Forme en trois dimensions de la tache transmise d’un cliche´ de diffraction expe´rimental
du silicium pris en axe [110] a` 300kV. (b) Profil issu de (a) et comparaison avec les fits Gaussien pour une
taille de boˆıte de 21×21 et de 7×7 pixels. (c) et (d) Idem avec la tache (331).
de Si0.69Ge0.31 enterre´e (e´chantillon 23). Les quatre courbes de de´formation re´sultantes sont pre´sente´es
sur la figure V.5. Il est remarquable de constater que trois des quatre courbes sont presque parfaitement
superpose´es. La courbe correspondant au fit par une parabole est de´cale´e d’une valeur constante de 0.16%
par rapport aux autres. Une fois ce de´calage pris en compte, l’ensemble des courbes suit le meˆme profil.
Ce de´calage provient probablement d’une mauvaise indexation de la tache dans le cliche´ de diffraction de



















εxx (004) − Fit Gauss
εxx (004) − Fit Lorentz
εxx (004) − Fit Parabole
εxx (004) − Fit Sinc
Figure V.5: De´formation dans une couche de Si0.69Ge0.31 enterre´e calcule´e en utilisant diffe´rentes fonctions
de fit pour trouver le maximum de la tache (004).
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e´te´ pre´fe´re´e a` la parabole, meˆme si les temps de calcul sont le´ge`rement accrus.
Nombre de taches
Le dernier parame`tre pouvant influencer les re´sultats obtenus par le programme est le nombre de taches
utilise´ lors du fit du diagramme de diffraction par les vecteurs de base du re´seau. Afin de rester homoge`ne
dans les deux directions de l’espace, le nombre de taches conside´re´ suit une combinaison line´aire des vecteurs
de base du re´seau. Ainsi la “famille” d’ordre 1 correspond a` toutes les taches ve´rifiant la condition λ~u+ µ~v
avec (λ, µ) ² {−1, 0, 1}2. Pour la famille d’ordre 2, (λ, µ) ² {−2,−1, 0, 1, 2}2 et ainsi de suite. Les re´sultats
expose´s ont e´te´ obtenus sur la meˆme couche de Si0.69Ge0.31 enterre´e que pre´ce´demment, la longueur de
came´ra e´tant fixe´e a` 301 mm. La figure V.6(a) montre la diffraction ayant servi de re´fe´rence et la figure
V.6(b) les de´formations obtenues en fonction de chaque famille. Il est clair que l’utilisation de la famille
d’ordre 1 seule ne permet pas de re´duire le bruit provenant de taches mal indexe´es (pre´sence de contraste
dynamique fort, double diffraction). Les re´sultats provenant de l’ajout des familles d’ordre 2 et 3 sont proches
et peu sensibles aux taches mal indexe´es. A certains endroits, une diffe´rence de 0.15% entre les deux courbes
est pre´sente. Cette diffe´rence supe´rieure au bruit de la me´thode est peut-eˆtre explique´e par la pre´sence de
contraste dynamique diffe´rent suivant la tache conside´re´e, entraˆınant une modification locale de la position
des taches. L’utilisation de la famille 3, en augmentant la statistique, devrait fournir un re´sultat plus proche
de la re´alite´, mais aucune conclusion de´finitive ne peut eˆtre avance´e sans la correction des effets dynamiques.
L’ajout des familles d’ordre 4 et 5 donne des re´sultats avec des diffe´rences plus marque´es (jusqu’a` 0.25 %)
s’expliquant par le manque de taches dans la direction y. L’effet des de´formations dans la direction x se
trouve renforce´, d’ou` l’apparition d’effets parasites. Il serait possible de diminuer la longueur de came´ra afin
d’avoir plus de taches dans le cliche´ de diffraction, mais la sensibilite´ s’en trouverait de´grade´e.
Pour la longueur de came´ra utilise´e, les meilleurs re´sultats sont donc obtenus en utilisant les familles

















































Figure V.6: (a) Diffraction en axe [110] a` 300kV d’un cristal de silicium non de´forme´. Les ordres de famille
de taches prises pour le fit par les vecteurs de base du re´seau sont repre´sente´s en pointille´s. (b) Graphes des
de´formations dans la direction x d’une couche de Si0.69Ge0.31 enterre´e en fonction de l’ordre des familles de
taches pris pour effectuer le fit sur les vecteurs de base du re´seau.
V.4 Etude de l’influence de certains parame`tres sur cliche´s si-
mule´s
Certains parame`tres expe´rimentaux peuvent influencer la position des taches de diffraction, ce qui va eˆtre
e´tudie´ dans cette partie. Afin de ne pas subir des effets de pre´paration d’e´chantillon, les mesures suivantes
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ont e´te´ re´alise´es sur des images simule´es par le logiciel JEMS (Stadelmann, 1987) en utilisant l’algorithme
dynamique type ondes de Bloch. Apre`s une rapide pre´sentation de la simulation, les influences de l’e´paisseur
de l’e´chantillon, de l’amplitude de la de´formation et de l’angle de tilt seront de´crites.
V.4.1 Simulation par ondes de Bloch sous JEMS
Les parame`tres des simulations ont e´te´ choisis de fac¸on a` reproduire le plus pre´cisement possible les
conditions expe´rimentales. Ainsi, les simulations seront effectue´es a` 300kV, avec un angle de convergence de
0, 4 mrad sur du silicium oriente´ en axe [110]. La longueur de came´ra est fixe´e de fac¸on a` obtenir un nombre
de taches dans le cliche´ permettant d’utiliser le fit du diagramme par les vecteurs du re´seau sur les familles
allant jusqu’a` l’ordre 3. Le nombre de faisceaux utilise´s dans les simulations a e´te´ porte´ autour de 320 en
incluant les zones de Laue de premier ordre, nombre suffisant pour ne pas avoir d’influence sur la mesure
de de´formation et permettant des calculs rapides. La taille des images a e´te´ prise la plus grande possible,
1024x1024 pixels.
V.4.2 Influence de l’e´paisseur de l’e´chantillon
Le controˆle de l’e´paisseur de la lame TEM sur toute la zone e´tudie´e est un des proble`mes majeurs
en microscopie e´lectronique quantitative. Meˆme dans le meilleur des cas, des variations d’une dizaine de
nanome`tres ou plus peuvent apparaˆıtre dans la seule zone d’e´tude (' 1 µm2). Le contraste de diffraction
e´tant fortement lie´ a` l’e´paisseur, il est ne´cessaire de ve´rifier si ces variations entraˆınent une modification
dans la position du maximum des taches. Cette modification serait perc¸ue a` tort comme une variation de la
de´formation.
Une se´rie de cliche´s a donc e´te´ simule´e sur un cristal comple`tement relaxe´ avec une e´paisseur variant de 50
a` 120 nm par pas de 10 nm. Le premier cliche´, correspondant a` l’e´paisseur la plus fine, a servi de re´fe´rence.
La figure V.7 re´ve`le une tre`s forte influence de l’e´paisseur sur les mesures de de´formation. Une variation
d’e´paisseur de seulement 10 nm peut entraˆıner une erreur de 0,5% dans la mesure de la de´formation. Ce
constat pousse a` prendre le cliche´ de re´fe´rence dans une zone ayant exactement la meˆme e´paisseur que la
zone d’inte´reˆt. De plus, l’e´paisseur de la zone de mesure doit eˆtre constante dans une marge de ± 5 nm, ce qui
repre´sente un crite`re fort sur la pre´paration d’e´chantillon que seule une pre´paration FIB peut apporter avec


























Figure V.7: Evolution de la stabilite´ en de´formation par rapport a` l’e´paisseur de l’e´chantillon sur un cristal
de silicium relaxe´. La forte sensibilite´ du NBED a` l’e´paisseur est nettement visible.
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VI.2.1 afin de ne pas introduire d’arte´facts dans le champ de de´formation de l’e´chantillon.
V.4.3 Influence de la courbure de l’e´chantillon
La modification de la courbure de l’e´chantillon sur le trajet de la sonde, en changeant le contraste de la
diffraction, pourrait eˆtre interpre´te´e comme une variation de la de´formation par le programme de mesure.
Afin de ve´rifier l’influence de cet effet, deux se´ries de cliche´s ont e´te´ re´alise´es a` diffe´rents angles de tilt sur
un cristal de silicium relaxe´, dans deux directions : {001} et {110} respectivement. Les effets de courbures
de l’e´chantillon peuvent eˆtre vus comme un tilt du faisceau. Ainsi des faibles variations dans les angles de
tilt, de 0 a` 0,6° par pas de 0,1°, ont e´te´ choisies de fac¸on a` rester proche du cas expe´rimental que repre´sente
un e´chantillon FIB. Le cliche´ de re´fe´rence correspond a` une parfaite orientation en axe de zone. La figure
V.8 confirme la sensibilite´ du NBED a` la variation de contraste dans les taches de diffraction : une variation
de 0,5° peut conduire a` une erreur de mesure allant jusqu’a` environ 1%. Le de´calage des maxima dans les
taches de diffraction pour les e´chantillons courbe´s peut avoir comme origine la modification de l’axe de la
sphe`re d’Ewald. La projection des maxima d’intensite´ dans le plan de la diffraction ne se retrouve alors plus



























































Direction {110} Direction {001}
Figure V.8: Evolution de la stabilite´ en de´formation avec la variation de l’axe de zone sur un cristal
de silicium relaxe´. La modification de contraste dans les taches de diffraction fait changer la position du
maximum, que le programme traite comme une de´formation. (a) Tilt dans la direction {110}. (b) Tilt dans
la direction {001}.
V.4.4 Bilan
Cette e´tude re´ve`le la tre`s grande sensibilite´ du NBED a` la variation d’e´paisseur et a` la courbure de
l’e´chantillon.
La contribution de ces deux aspects peut eˆtre fortement re´duite par la re´alisation d’e´chantillons FIB
a` faces paralle`les dont l’e´paisseur est supe´rieure a` 100 nm. Les phe´nome`nes d’assouplissement de la lame
TEM menant a` sa courbure sont ainsi fortement re´duit. Cela tend cependant a` restreindre l’utilisation de
la technique en raison de la spe´cificite´ de la pre´paration d’e´chantillon et des compe´tences techniques qu’elle
implique.
En analysant finement les cliche´s de diffraction simule´s, il s’est ave´re´ que l’origine des variations observe´es
e´tait une modification du contraste de diffraction au sein meˆme des taches de diffraction. Cette modification
du contraste dynamique change localement la position du maximum dans la tache, ce que l’algorithme de
mesure traite comme de la de´formation. Une tache de type {006} situe´e, pour une image de 2048×2048,
a` environ 800 pixels de la tache centrale, doit eˆtre localise´e a` 0,8 pixel pre`s pour obtenir une sensibilite´
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en de´formation de 1.10−3. Il est donc facile de comprendre qu’une modification de l’intensite´ des taches de
diffraction me`ne a` une mauvaise interpre´tation par le programme. Cette modification e´tant la plus marque´e
lors des phases de tilt de l’e´chantillon, il est naturel que les erreurs les plus importantes apparaissent sur la
sensibilite´ a` la courbure qui se traduit localement par une de´sorientation de l’e´chantillon.
Les effets parasites engendre´s par les variations d’e´paisseur ou de courbure e´tudie´s dans cette partie
pourraient eˆtre pris en compte par la simulation dynamique de l’intensite´ des taches de diffraction. Ainsi, il
serait possible de connaˆıtre avec une stabilite´ accrue la position des maxima de ces taches. Cet aspect n’ayant
pas pu eˆtre imple´mente´, faute de temps, les simulations nume´riques par e´le´ments finis serviront d’appuis
pour pallier ces proble`mes et mesurer les de´formations de fac¸on quantitative.
V.5 Etude de cas : Couche Si0.69Ge0.31 enterre´e
Afin de tester les performances de la technique NBED, l’e´chantillon compose´ d’une couche de Si0.69Ge0.31
est utilise´ (de´crit avec pre´cision dans la partie II.2.1). Pour rappel, cet e´chantillon consiste en une couche de
Si0.69Ge0.31 de 28,5 nm d’e´paisseur de´pose´e par e´pitaxie sur un substrat de silicium. Cette couche est elle-
meˆme recouverte d’un “capping” de silicium d’une e´paisseur de 325 nm (figure V.9(a)). Ce type d’e´chantillon
est ide´al pour re´aliser des tests pousse´s sur la sensibilite´ des me´thodes de mesure de de´formation car il suit
des lois analytiques de´crivant en tous points son e´tat de de´formation. Les effets de relaxation de la lame
mince sont aussi facilement mode´lise´s avec des me´thodes de simulation par e´le´ments finis. Les re´sultats de la
simulation prenant en compte la relaxation de la lame mince pour une e´paisseur de 176 nm sont repre´sente´s
dans la figure V.9(b).
Afin de ne pas eˆtre trop sensible aux effets d’e´paisseur et de courbure, tous les e´chantillons ont e´te´ re´alise´s
par FIB, sauf mention contraire. L’ensemble des cliche´s a e´te´ re´alise´ en axe [110] a` 300 kV avec une taille
de sonde de 3 nm de diame`tre. La longueur de came´ra, de 301 mm, a e´te´ choisie pour permettre l’e´tude de































Figure V.9: (a) Image STEM HAADF de l’e´chantillon compose´ d’une couche enterre´e. (b) Visualisation
du champ de de´placement total issu du calcul par e´le´ments finis pour une lame de 176 nm d’e´paisseur. La
ge´ome´trie de´forme´e est trace´e avec un facteur d’amplification de 50 sur les de´placements.
V.5.1 Choix des taches de diffraction
En appliquant les algorithmes (i) ou (ii) de mesure de de´formation pre´sente´s plus avant (Mesure de la
distance au transmis ou mesure d’apre`s deux taches : partie V.3.1) sur la couche de Si0.69Ge0.31 enterre´e,
une des premie`res interrogations est le choix des taches de diffraction. En effet, toutes les taches ne sont
pas e´quivalentes en raison de la sensibilite´ de chacune a` une direction privile´gie´e de l’espace. Les couches
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en parfaite e´pitaxie suivent une loi de contrainte biaxiale : la de´formation se localise le long de la direction
de croissance, ici 〈001〉 repe´re´e par la direction x. Ainsi, l’ensemble des taches de la famille {002} porte des
informations suivant cette direction, et celle-ci seulement, ce qui rend leur e´tude particulie`rement attractive
dans le cas pre´sent. La famille {220}, quant a` elle, donne acce`s aux de´formations dans la direction perpendi-
culaire, nulle dans le cas biaxial, et re´ve`le la qualite´ de l’e´pitaxie. L’e´tude d’une tache particulie`re dans ces
deux familles permet alors de remonter a` la de´formation dans le plan de l’e´chantillon, en suivant l’algorithme
pre´sente´ en partie V.3.1. Un des proble`mes majeurs provient du manque de reproductibilite´ des re´sultats
pour des taches issues d’une meˆme famille de plan, comme pre´sente´ dans la figure V.10 avec les taches (002),
(004) et (006). Si la tendance ge´ne´rale est la meˆme, la mesure pre´cise de la de´formation pose proble`me.
Dans le cas pre´cis du silicium en orientation [110], la se´lection de la tache la plus repre´sentative est univoque
du fait que les taches (002) et (006) sont issues de phe´nome`nes de double diffraction et donc susceptibles
de porter des arte´facts, d’autant plus que les taches supe´rieures a` (006) sont soit absentes du cliche´, soit
d’une intensite´ trop faible pour eˆtre prises en compte. Ne reste donc que la tache (004). Pour la direction
perpendiculaire il n’y a pas de crite`re de choix particulier mais les de´formations dans cette direction e´tant
nulles dans des conditions d’e´pitaxie parfaite, la tache (44¯0) sera prise par de´faut (l’utilisation de la tache

























Figure V.10: Graphe des de´formations dans la direction x d’une couche de SiGe enterre´e en fonction de la
tache de diffraction choisie.
V.5.2 Comparaison expe´rience/simulation e´le´ments finis
Les re´sultats de mesures de de´formation par NBED sont pre´sente´s en figure V.11(a). Elles sont compare´es
aux simulations par e´le´ments finis. La taille de la sonde NBED n’e´tant pas ne´gligeable face a` la largeur de
la couche, les profils simule´s ont e´te´ convolue´s par la taille de la sonde dont la forme est suppose´e purement
Gaussienne (figure V.11(b)). Les profils expe´rimentaux et simule´s au niveau de la couche de SiGe sont
proches, ce qui prouve le caracte`re quantitatif du NBED. De plus, il est clair que les phe´nome`nes de relaxation
de la lame mince doivent eˆtre pris en compte afin d’eˆtre le plus pre´cis possible, car il existe une modification
de la de´formation supe´rieure a` 5% entre le cas biaxial (pas de relaxation) et le profil simule´ en tenant compte
des effets de relaxation.
Malgre´ le tre`s bon accord entre expe´riences et simulations, certaines diffe´rences sont a` noter, en particulier
au niveau des pieds de la couche : la pre´sence de contraintes en compression dans le silicium est largement
sous-estime´e dans la simulation par e´le´ments finis. Ce de´saccord peut venir d’un effet parasite duˆ a` la forte
courbure locale des plans atomiques dans cette re´gion de l’e´chantillon, ge´ne´re´e par la relaxation de contrainte
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Figure V.11: (a) Mesure des de´formations dans une couche de SiGe enterre´e. (b) De´formation dans la
direction x issue de la tache (004) compare´e au profil simule´ convolue´ par la taille de la sonde. La de´formation
dans le cas biaxial est aussi pre´sente. (c) De´formation dans la direction x issue de l’ensemble des taches (fit
par les vecteurs du re´seau) compare´e au profil simule´ convolue´ par la taille de la sonde.
dans la lame mince. En effet, le NBED est une technique sensible a` la modification de la position de l’axe de
zone (partie V.4.3). De plus, Armigliato et al. ont remarque´ un effet d’allongement des taches de diffraction
dans la direction de courbure de l’e´chantillon en utilisant un diaphragme de tre`s petite dimension (1 µm)
(Armigliato et al., 2008). Cet effet pourrait aussi engendre´ une mauvaise reconnaissance de la position du
centre de la tache par le programme.
Le bruit lie´ a` la me´thode NBED a aussi e´te´ e´tudie´ sur cette courbe en prenant la variance du signal
entre 600 et 1000 nm sous la surface de l’e´chantillon. La valeur trouve´e (6.10−4) repre´sente une ame´lioration
de pre`s d’un facteur deux par rapport a` celles donne´es dans la litte´rature (1.10−3) (Usuda et al., 2004; Liu
et al., 2008b).
V.5.3 Mesure sur l’ensemble des taches du cliche´
Malgre´ les tre`s bons re´sultats obtenus, la question du nombre de taches prises pour re´aliser la mesure
de de´formation pose toujours un proble`me. En effet, dans les conditions d’imagerie prises pour re´aliser la
se´rie de mesure, il est possible de re´cupe´rer les informations provenant d’une cinquantaine de taches environ.
E´tudier seulement deux taches paraˆıt donc assez restrictif, surtout que le moindre de´faut de contraste dans
une des taches me`ne a` une erreur dans la mesure. C’est pourquoi il est pre´fe´rable de faire la mesure sur
toutes les taches en trouvant les deux vecteurs de base du re´seau fittant au mieux l’ensemble des taches
expe´rimentales (partie V.3.1). Le profil de de´formation obtenu en suivant cet algorithme (figure V.11(c))
104
V.5. ETUDE DE CAS : COUCHE SI0.69GE0.31 ENTERRE´E
est tre`s proche de celui obtenu en suivant seulement deux taches, constatation naturelle car les taches (004)
et (44¯0) contiennent l’essentiel de l’information. Cependant, certains e´carts apparaissent entre les cas. Les
de´fauts observe´s dans le cas “deux taches” sont fortement atte´nue´s : les de´formations en compression dans
le silicium pre`s de la couche sont re´duites et la sensibilite´ en de´formation prise dans la meˆme zone est un
peu meilleure, passant de 6.10−4 a` 5.10−4. La de´formation dans la couche est cependant supe´rieure a` celle
obtenue en n’utilisant que deux taches et atteint la limite biaxiale. De plus, une bosse apparaˆıt dans la
zone suppose´e relaxe´e du substrat. Ces deux effets sont dus a` la pre´sence des taches (002) et (006) obtenues
par double diffraction. L’ information qu’elles portent est aussi sensible a` la de´formation dans la direction
y qu’un petit effet de flambage (visible dans la courbe de la figure V.11(a)) rend non nulle. L’emploi de
l’algorithme prenant en compte l’ensemble des taches du cliche´ de diffraction met en avant une sensibilite´
accrue a` certains effets dus a` la double diffraction, mais permet aussi de diminuer l’influence de la courbure
de l’e´chantillon sur la de´formation.
V.5.4 Utilisation du GIF
Il est souvent recommande´ d’utiliser un filtrage en e´nergie des cliche´s de diffraction de fac¸on a` re´duire le
fond continu. De plus, l’augmentation du rapport signal sur bruit permet d’imager les taches de plus hauts
indices et de gagner, a priori, en pre´cision.
La courbe de de´formation obtenue pre´ce´demment et pre´sente´e en figure V.11(b) est donc compare´e a` une
se´rie de mesures effectue´e sur la meˆme partie de l’e´chantillon, mais avec un le´ger de´calage afin d’e´viter tout
proble`me potentiel duˆ a` des phe´nome`nes de contamination ou de dommage par irradiation. Les mesures ont
e´te´ re´alise´es avec une fente de 10 eV et une longueur de came´ra permettant d’obtenir sensiblement le meˆme
nombre de taches sur les cliche´s de diffraction. La figure V.12 regroupe les deux graphes εxx obtenus avec
et sans filtrage en e´nergie. Contrairement a` ce que laissait espe´rer l’utilisation du filtre, la pre´sence de bruit
est nettement plus importante dans la se´rie filtre´e que dans la se´rie non filtre´e, avec une diffe´rence d’un
facteur deux environ, passant de 6.10−4 a` 1.10−3 sur la zone situe´e entre 600 et 1000 nm sous la surface.
Cette diffe´rence s’explique par l’ajout des aberrations du syste`me d’imagerie du filtre qui engendrent une
distorsion dans le cliche´ de diffraction (Krivanek et al., 1991). Le faisceau d’e´lectrons e´tant incline´ lors du
scan sur une distance d’environ un micron, la diffraction a tendance a` le´ge`rement se de´placer au niveau du
capteur (shift). Les distorsions inhomoge`nes induites par le filtre se traduisent par une augmentation du



















Distance à la surface (nm)
εxx sans GIF
εxx avec GIF
Figure V.12: Comparaison des de´formations dans les directions x pour une couche de SiGe, pour une se´rie
acquise avec et sans utilisation du filtre en e´nergie.
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V.5.5 Re´sultats sur e´chantillons tripodes
Les e´chantillons pre´pare´s par polissage tripode ont une couche amorphe de tre`s faible e´paisseur (1 a` 2
nm) et aucune modification du champ de de´formation n’est introduite lors de la pre´paration. Cette me´thode
de pre´paration d’e´chantillon semble donc plus approprie´e pour la mesure de de´formation. Cependant, les
lames sont tre`s souples du fait de leur faible e´paisseur (biseau allant de quelques nanome`tres a` une dizaine
de microns) et de leur grande dimension (' 2×2 mm2) et pre´sentent des variations prononce´es de courbure
qui peuvent s’ave´rer nuisible a` la pre´cision du NBED comme il a e´te´ vu dans la partie V.4.3.
La figure V.13 montre clairement le manque de pre´cision dans la mesure de de´formation pour les
e´chantillons tripodes. Si le bruit dans les parties constantes vaut celui des e´chantillons FIB, la pre´sence
de fluctuations a` plus longues distances (supe´rieures a` 20 nm) rend les mesures difficiles a` interpre´ter. La
comparaison entre les diffe´rents cliche´s de diffraction montre clairement une e´volution du contraste dyna-


























Figure V.13: De´formation dans les directions x, y et cisaillement pre´sent dans une couche de SiGe pre´pare´e
par tripode. Les effets de courbure de l’e´chantillon apparaissent tre`s nettement sur le graphe : la de´formation
εxx suit une pente dans la partie correspondant au substrat de silicium.
V.6 Etude de cas : Multi-couches SiGe
V.6.1 Mode´lisation de l’e´chantillon
Les donne´es structurales de cet e´chantillon sont pre´sente´es en de´tails dans la partie II.2.1. Pour me´moire,
l’e´chantillon est compose´ de quatres couches de SiGe d’une dizaine de nanome`tres d’e´paisseur dont les
concentrations en germanium sont variables et approximativement e´gales a` 20%, 30%, 35% et 43%. Les
couches, se´pare´es les unes des autres par 30 nm de silicium, sont recouvertes d’un capping de 150 nm de
silicium. Une image de la structure est visible en figure V.14(a).
Les donne´es pre´cises sur les tailles des couches et l’e´volution des concentrations en germanium ont permis
de re´aliser un mode`le e´le´ments finis au plus proche de la structure re´elle de l’e´chantillon. La structure simule´e
apre`s relaxation des contraintes dans la lame mince est montre´e dans la figure V.14(b).
V.6.2 Comparaison expe´rience-simulation
Les donne´es expe´rimentales ont e´te´ acquises sur un e´chantillon pre´pare´ par FIB et nettoye´ a` faible e´nergie
(5 kV). L’e´paisseur de l’e´chantillon est de´termine´e par CBED a` 100 nm. Les conditions d’acquisition des
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Figure V.14: (a) Image STEM HAADF de l’e´chantillon multicouches SiGe. Les diffe´rentes couches sont
nume´rote´es de 1 a` 4, de la moins concentre´e a` la plus concentre´e en germanium. (b) Champ de de´placement
dans la direction x de la lame mince mode´lise´e par e´le´ments finis en prenant en compte les effets de relaxation
de lame mince (de´placements amplifie´s d’un facteur 50).
cliche´s de nano-diffraction sont comparables a` celles utilise´es dans les autres parties : sonde de 3 nm de
diame`tre pour un demi angle de convergence de 0.65 mrad. La longueur de came´ra est prise a` 301 mm de
fac¸on a` pouvoir re´cupe´rer des informations sur les taches jusqu’a` la famille d’ordre 3 (partie V.5.3). Les
de´formations mesure´es dans l’e´chantillon sont pre´sente´es dans la figure V.15(a). Les de´formations selon la
direction y sont nulles, comme attendu pour un e´chantillon contraint biaxialement. De meˆme, il n’y a pas
de cisaillement. En ce qui concerne la direction x, l’e´volution de la de´formation dans les couches est tre`s
nettement reproduite. Par contre, les profils expe´rimentaux sont relativement bruite´s pour cet e´chantillon
malgre´ la phase de nettoyage a` faible e´nergie (∆ε = 1, 3.10−3 dans le substrat).
Les donne´es issues des images STEM et du profil SIMS permettent de re´aliser des simulations par e´le´ments
finis au plus proche de la structure re´elle de l’e´chantillon. Les re´sultats sur les champs de de´formation issus
de ces simulations sont compare´s aux re´sultats expe´rimentaux en figure V.15(b), les courbes simule´es ayant
e´te´ convolue´es au pre´alable par la taille de la sonde.
A` nouveau, l’accord entre simulation et expe´rience est tre`s bon. Seules la couche la plus faiblement
de´forme´e et la couche la plus fortement de´forme´e pre´sentent une faible diffe´rence. Ce de´saccord pourrait
s’expliquer par une courbure locale de l’e´chantillon qui viendrait modifier le contraste dynamique a` l’inte´rieur
des taches de diffraction, comme pour la partie du substrat la plus proche de la surface (figures V.15(c) et
(d)), mais aucune modification n’est observe´e dans les deux couches enterre´es. Une explication pourrait eˆtre
une variation de la rugosite´ de l’e´chantillon ou bien la pre´sence d’une couche amorphe plus importante, mais
aucune modification notable des diffractions entre le substrat et ces deux couches n’apparaˆıt clairement.
V.6.3 Influence de la taille de la sonde
Lors de l’e´tude de cet e´chantillon, le mode µprobe STEM a e´te´ aussi utilise´ pour modifier la valeur du
demi angle de convergence et la taille de la sonde et ainsi ve´rifier l’influence de la taille de la sonde sur
les profils de de´formation expe´rimentaux. Afin de diminuer l’angle de convergence, nous avons duˆ utiliser
le mode “Free Lens” pour pouvoir augmenter le courant dans la lentille C3 et faire converger le faisceau
plus fortement. Le demi angle de convergence a e´te´ re´duit au maximum des possibilite´s de la lentille, pour
atteindre une valeur finale de 0,45 mrad. Cette valeur est a` comparer a` celle mesure´e dans le cas pre´ce´dent :
0,65 mrad. La variation de l’angle de convergence est visible sur les diagrammes de diffraction pre´sente´s
en figure V.16(a) et (b). La variation de l’angle de convergence est particulie`rement visible sur les taches
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Figure V.15: (a) Profils de de´formation dans les directions x et y et profil de cisaillement dans l’e´chantillon
multicouches SiGe. (b) Comparaison entre les profils de de´formation expe´rimentaux et simule´s pour la di-
rection x. La zone inte´ressante du graphe en (a) a e´te´ agrandie de fac¸on a` voir plus de de´tails. (c) et (d)
Diagrammes de diffraction correspondant aux endroits de´signe´s par les deux fle`ches dans le profil pre´sente´
en (b). La courbure de l’e´chantillon pre`s de la couche la plus contrainte est tre`s nettement visible : l’axe de
zone est modifie´ localement.
de faible intensite´ (entoure´es en blanc dans la figure). Bien entendu, suivant le crite`re de Rayleigh, cette
diminution de l’angle de convergence se traduit par une augmentation de la taille de la sonde a` la surface de
l’e´chantillon, qui passe de 3 a` 5 nm.
La comparaison entre les deux courbes de de´formation εxx expe´rimentales obtenues dans les deux condi-
tions α = 0.65 et α = 0.45 mrad est pre´sente´e en figure V.16(c). Comme attendu, le fait d’avoir une sonde
plus large imposant une moyenne plus forte des de´formations se traduit par des interfaces plus douces et
une diminution du maximum de de´formation dans chacune des couches. Par contre, les taches de diffraction
e´tant plus petites, les phe´nome`nes dynamiques sont moins pre´sents, d’ou` un bruit bien plus faible dans la
mesure : la courbe obtenue avec une sonde de 5 nm est bien plus lisse.
Le re´sultat de cette comparaison montre que la re´duction de la taille de la sonde, si elle permet d’aug-
menter la re´solution de la me´thode, se traduit aussi par une sensibilite´ accrue aux contrastes dynamiques
pre´sents dans la diffraction et augmente donc le bruit dans les profils de de´formation. La re´duction de l’angle
de convergence semble donc plus inte´ressante en termes de sensibilite´, mais la taille de la sonde doit alors
eˆtre prise en compte car l’effet de moyenne est d’autant plus prononce´.
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Figure V.16: (a) et (b) Diagramme de diffraction acquis dans le substrat de silicium dans deux conditions
diffe´rentes d’excitation de la lentille C3 (diaphragme C2 de 50 µm de diame`tre). Les angles de convergence
obtenus sont respectivement de 0,65 et 0,45 mrad. Ces angles correspondent a` des tailles de sondes de 3 et
5 nm. (c) Profils de de´formation expe´rimentaux obtenus dans la direction x en fonction des tailles de sonde
a` la surface de l’e´chantillon.
V.7 Etude de cas : Stressor SiGe
Dans le cadre d’un partenariat e´troit avec le groupe de caracte´risation de ST Microelectronics (en par-
ticulier Laurent Cle´ment, Roland Pantel et Germain Servanton), il a e´te´ possible d’e´tudier des e´chantillons
correspondant plus a` la re´alite´ industrielle que de simples couches 2D. De plus, le groupe de Crolles disposait
d’un produit commercial pour faire le traitement des donne´es acquises en NBED, True Cristal, de´veloppe´ par
FEI. Ce programme a le de´savantage d’eˆtre utilise´ comme une boˆıte noire du point de vue de l’utilisateur.
En effet, une fois la se´rie traite´e, le programme demande de choisir deux taches puis trace les de´formations
correspondant aux directions de´finies. Mais aucune documentation ne permet de savoir si le programme a
choisi seulement ces deux taches ou s’il s’aide de toutes les taches pre´sentes dans le cliche´ de diffraction. Rien
ne renseigne non plus sur la manie`re dont il calcule la de´formation.
Apre`s discussion avec Dominique Delille (FEI France), il a e´te´ possible de comprendre la logique de
ce programme. True Cristal est base´ sur un algorithme de reconnaissance des taches de diffraction par
seuillage ite´ratif de l’image expe´rimentale (pas de pre´-filtrage particulier). Toutes les taches conside´re´es
comme supe´rieures au bruit (le crite`re d’arreˆt n’est pas connu) sont alors traite´es inde´pendamment pour en
de´finir pre´cise´ment le centre : le pe´rime`tre de la tache est de´fini par seuillage sur un seul niveau de gris.
Pas par pas, le seuil augmente et la position du centre est ainsi affine´e. Un crite`re d’arreˆt permet de repe´rer
la pre´sence d’un contraste dynamique (coupure de la tache en deux, asyme´trie), car la position du centre
varie brusquement. La de´formation est finalement issue de la mesure de la distance entre la tache conside´re´e
et le transmis. Un des proble`mes majeurs de ce programme re´side dans la ne´cessite´ de positionner la tache
transmise au centre du capteur, la tache transmise e´tant de´finie dans le programme comme la tache la plus
proche du centre du de´tecteur.
Les e´chantillons fournis par ST Microelectronics vont ainsi permettre l’e´tude de dispositifs proches de la
re´alite´ industrielle mais aussi de tester la robustesse de notre programme en le comparant avec un programme
commercial.
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V.7.1 Pre´sentation de l’e´chantillon
Dans le cadre de la feuille de route e´tablie chaque anne´e par la communaute´ des semi-conducteurs, la
re´duction de la taille des dispositifs ne´cessite le de´veloppement de nouvelles architectures pour les transistors
des nœuds 45 nm et infe´rieurs afin de pouvoir ame´liorer leurs performances (ITRS, 2008). Une des me´thodes
employe´es est la mise sous contrainte de la partie canal du transistor qui permet d’augmenter la mobilite´
des porteurs de charge (Manasevit et al., 1982; Rim et al., 2003; Thompson et al., 2004). Il existe plusieurs
fac¸ons de mettre le canal sous contrainte : a` l’aide de couches recouvrant l’ensemble du transistor (Liner)
ou bien, dans le cas pre´sent, par re´alisation de la source et du drain dans un mate´riau ayant un parame`tre
de maille diffe´rent du substrat.
L’e´chantillon utilise´ dans cette e´tude est compose´ de source (respectivement drain) en SiGe, ce qui permet
de mettre le canal en compression. La composition de l’alliage est choisie avec 20% de germanium. Plusieurs
tailles de canal ont e´te´ re´alise´es sur cet e´chantillon dans le but de mesurer l’e´volution de la de´formation, et
donc des performances avec ce parame`tre. Pour l’e´chantillon a` disposition la largeur, du canal est de 100
nm.
V.7.2 Mesure de de´formation et comparaison avec True Cristalr
Afin de pouvoir comparer de fac¸on univoque les deux programmes, les mesures de de´formation ont e´te´
effectue´es sur une meˆme se´rie prise selon la direction [11¯0] pour une tension de 200kV a` l’aide d’un microscope
FEI Tecnair (diaphragme condenseur de 10 µm). La ligne du scan, repre´sente´e en blanc sur la figure V.17(a),
fait 1250 nm de long et se situe a` environ 30 nm sous la grille pour un total de 200 cliche´s de diffraction
acquis. Le cliche´ de re´fe´rence a e´te´ enregistre´ dans une zone non de´forme´e situe´e en-dessous du champ de
vue visible en figure V.17(a).
Les deux taches choisies pour la mesure de de´formation avec le programme True Cristal sont la (004)
et la (44¯0). Pour ce qui est de notre programme, deux mesures ont e´te´ re´alise´es : la premie`re en prenant
les meˆmes taches que celles se´lectionne´es avec True Cristal et la seconde en s’aidant de toutes les taches
du cliche´ jusqu’a` la famille d’ordre 3. Les figures V.17(b) et V.17(c) repre´sentent la de´formation dans les
directions x \\ [001] et y \\ [11¯0] respectivement pour les trois algorithmes utilise´s.
Dans la direction x (figure V.17(b)) les trois profils sont tre`s semblables, aussi bien en termes de valeur
de de´formation que dans la reproduction des fluctuations dues a` la mesure. Seule une diffe´rence apparaˆıt au
milieu de la seconde zone de SiGe avec l’absence du creux dans les re´sultats obtenus avec True Cristal.
Dans la direction y (figure V.17(c)) cependant, les re´sultats ne sont plus tout a` fait en accord. Si la forme
ge´ne´rale du profil de de´formation est identique pour les trois courbes, il y a apparition d’un de´calage entre les
valeurs de de´formation. Si la diffe´rence entre cas “deux taches” et cas “toutes taches” dans le cadre de notre
programme peut s’expliquer par un effet de moyenne lissant les e´ventuels de´fauts lie´s a` l’e´tude d’une seule
tache de diffraction, il n’en est rien pour la diffe´rence avec True Cristal. Un tel de´calage pourrait s’expliquer
par la prise d’un cliche´ de re´fe´rence diffe´rent mais la de´formation dans la direction x aurait alors subi le
meˆme effet. La seule explication satisfaisante est la mauvaise indexation de la tache (44¯0) dans le cliche´ de
re´fe´rence. La mesure sur l’ensemble des taches du cliche´ semble dans ce cas la plus robuste car la moins
sensible a` un de´faut de l’image de re´fe´rence sur une tache particulie`re.
En ce qui concerne l’e´volution des profils de de´formation, le comportement mesure´ est bien celui attendu :
(i) par rapport a` la re´fe´rence prise dans le silicium, les Stressor SiGe apparaissent avec une de´formation
positive car le parame`tre de maille du SiGe est supe´rieur a` celui du silicium. De plus, la de´formation est
plus faible dans la direction y car la condition d’e´pitaxie impose au SiGe de prendre le parame`tre de maille
du silicium. Le SiGe se trouve alors en compression. Le mate´riau tend donc a` se dilater dans la direction
perpendiculaire, ici x. Dans le cadre d’une contrainte biaxiale, la de´formation attendue par rapport a` un
substrat de silicium est de 1,47%, valeur tre`s proche de celle trouve´e expe´rimentalement. (ii) La de´formation
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dans le canal de silicium est exactement celle attendue : une forte compression dans la direction y impose´e

































































Figure V.17: (a) Image HAADF offrant une vue ge´ne´rale de l’e´chantillon. Les stresseurs pre´sentent un
contraste plus clair que le silicium. (b) De´formation dans la direction x pour les trois algorithmes utilise´s :
True Cristal, notre programme en utilisant les deux taches (004) et (22¯0) et utilisant l’ensemble des taches
du cliche´. (c) Meˆme chose, mais pour la direction y.
V.7.3 Cartographie des de´formations
L’e´tude de cet e´chantillon a e´te´ l’occasion de tester la possibilite´ d’obtenir une image des de´formations
par nano-diffraction. En effet, le NBED est une mauvaise me´thode d’imagerie du fait de la prise ponctuelle
de cliche´s de diffraction. De plus, le volume de donne´es stocke´es et le temps de calcul pour obtenir l’image
sont tre`s importants.
Dans le cas pre´sent, la taille de l’image finale est de 150×22 pixels, soit 500×175 nm2 (re´solution de 4
nm environ). Chaque pixel de cette image correspond a` l’acquisition d’un cliche´ de diffraction complet, soit
8Mo/pixel pour une came´ra de 2048×2048. L’ensemble des donne´es relatives a` cette carte occupe au final
un volume supe´rieur a` 25 Go. Le syste`me d’acquisition ne pouvant enregistrer plus de 2 Go de donne´es de
fac¸on simultane´e, chaque ligne a e´te´ acquise de fac¸on inde´pendante. Le temps de traitement associe´ a` cette
image est de 11h sous Digital Micrographr (environ 5 s par cliche´ de diffraction).
Le traitement des cliche´s en fittant l’ensemble des taches par les vecteurs du re´seau permet d’obtenir les
cartes de de´formation pour les composantes εxx, εyy et εxy ainsi que les rotations dans le plan de l’image.
Ces cartes sont pre´sente´es dans la figure V.18. La carte de de´formation pour la direction y montre bien
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Figure V.18: Cartes de de´formation dans les directions x et y, des rotations et du cisaillement dans le plan
de l’image. Ces cartes sont superpose´es en transparence aux images expe´rimentales.
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la compression du canal par les stressors SiGe, ces derniers ayant e´te´ re´alise´s dans de bonnes conditions
d’e´pitaxie (meˆme de´formation que le substrat dans la zone A). La pre´sence de de´formation dans une zone
plus profonde du substrat pour le dispositif le plus a` droite de l’image (Zone B) est probablement due au
fait que le stresseur de droite est plus e´tendu que les autres et de´forme le substrat plus profonde´ment. La
carte de de´formation dans la direction x montre quant a` elle la relaxation de la contrainte des stressors dans
cette direction du fait de l’existence d’une surface libre durant la phase de re´alisation de l’e´chantillon. Il est
cependant assez inattendu de ne pas constater une dilatation du silicium entre les stressors.
La carte des rotations (figure V.18(c)) met aussi en e´vidence la rotation marque´e des plans atomiques
pre`s des stressors, cause´e par les effets de relaxation de contrainte dans la lame mince. Ces meˆmes effets de
relaxation sont a` l’origine du cisaillement observe´ dans la carte de la figure V.18(d).
V.7.4 Bilan
La comparaison entre le programme True Cristal et notre programme a e´galement e´te´ mene´e sur d’autres
se´ries de cliche´s avec toujours une petite diffe´rence entre les deux algorithmes dans la mesure de de´formation.
La diffe´rence majeure entre les deux types de programmes re´side aussi dans le temps de calcul mis en
jeu dans les phases de traitement. Pour une se´rie de 200 images de 1024x1024 pixels et sur des machines a`
puissance de calcul comparable, True Cristal donne une solution au bout de 40 min. Pour la meˆme se´rie, le
temps de traitement sous Matlab est a` peu pre`s e´quivalent alors qu’il n’est que de 20 min seulement sous
Digital Micrograph. Cette diffe´rence montre que l’algorithmie peut jouer un grand roˆle dans l’ame´lioration
des performances de calcul.
V.8 Conclusion
La nano-diffraction par faisceau d’e´lectrons est une technique tre`s prometteuse dans le cadre de la mesure
de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique. Avec une re´solution spatiale maximale d’environ 3 nm, le NBED
se place dans la famille des techniques les mieux re´solues aux cote´s du CBED, de la haute re´solution et de
l’holographie en champ sombre. Malgre´ le fait qu’elle soit sensible aux variations de courbure et d’e´paisseur
de l’e´chantillon, cette technique profite aussi d’une sensibilite´ en de´formation assez bonne pouvant descendre
jusqu’a` 6.10−4.
Ces deux crite`res a` eux seuls rendent le NBED fort attractif pour les applications de mesure de de´forma-
tion mais son principal avantage re´side dans la possibilite´ de prendre un cliche´ de re´fe´rence a` un endroit
quelconque de l’e´chantillon, voire sur un autre e´chantillon. Il est alors possible de re´aliser des mesures sur
n’importe quel type d’objet, en particulier les nano-objets qui ne posse`dent pas de zone de re´fe´rence pour
lesquels les techniques de haute-re´solution ou d’holographie en champ sombre ne sont plus applicables.
L’acquisition ponctuelle de cliche´s rend aussi le NBED particulie`rement inte´ressant en termes de champ de
vue puisqu’il est possible d’acque´rir des cliche´s meˆme pour les grandissements les plus faibles du microscope.
Des zones tre`s e´loigne´es d’un meˆme e´chantillon peuvent alors eˆtre compare´es sur une meˆme se´rie d’acquisition.
Bien entendu, cette nature ponctuelle rend l’acquisition de cartes de de´formation un peu de´licate, du fait de
la grande quantite´ de donne´es acquises et du temps de traitement excessivement long.
Le dernier inte´reˆt majeur de la nano-diffraction re´side dans la facilite´ de traitement des donne´es acquises.
Les temps de calcul pour obtenir un profil de de´formation, bien que non instantane´s, sont tre`s raisonnables
puisqu’infe´rieurs a` une heure dans la plupart des cas. De plus, aucune expertise majeure n’est ne´cessaire,
ce qui fait du NBED une technique tre`s facile a` utiliser dans le milieu industriel ou dans des applications
semi-automatiques.
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CHAPITRE VI
Holographie en champ sombre
L’holographie en champ sombre, mise au point en 2008 par l’e´quipe du CEMES a` Toulouse (Hytch et al.,
2008), est une technique de mesure de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique tre`s re´cente. Le microscope du
CEMES, ayant servi a` sa mise au point, n’e´tant pas particulie`rement bien adapte´ a` l’holographie grand champ
(pas de lentille de Lorentz de´die´e), beaucoup d’ame´liorations sont potentiellement re´alisables. L’utilisation
du Titan, microscope extreˆmement stable et ayant de´ja` fait ses preuves en holographie off-axis (Cooper et al.,
2007), promet l’obtention de re´sultats particulie`rement inte´ressants.
La premie`re partie de ce chapitre sera de´die´e a` l’e´tude the´orique de l’holographie en champ sombre en
partant des bases de l’holographie off-axis. La plupart des conside´rations pratiques seront ensuite pre´sente´es :
pre´paration d’e´chantillon, tension du biprisme, champ de vue, angle de tilt. La dernie`re partie pre´sentera
les re´sultats obtenus sur quelques e´chantillons. Cela nous permettra de mieux e´valuer les re´sultats sur la
sensibilite´, la re´solution et le caracte`re quantitatif de la me´thode.
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VI.1 Pre´sentation de la me´thode
Un des proble`mes majeurs en microscopie e´lectronique provient de la perte d’information lors de l’enregis-
trement d’une image : seule l’intensite´ de l’onde e´lectronique est enregistre´e, sa phase e´tant irre´me´diablement
perdue. Or, la phase de l’onde ayant traverse´ l’objet porte de nombreuses informations sur l’e´paisseur, le
potentiel e´lectrique, le champ magne´tique ou encore le champ de de´formation de l’e´chantillon. Une des seules
me´thodes efficaces pour avoir acce`s a` la phase est d’utiliser l’holographie, qui consiste a` faire interfe´rer deux
ondes provenant de l’objet et/ou du vide. L’espacement des franges d’interfe´rences dans l’image ainsi obtenue
porte les informations ne´cessaires a` l’obtention de la phase de l’onde.
La pre´sentation de la technique d’holographie off-axis permettra de couvrir les bases de l’holographie
avant de s’inte´resser de plus pre`s a` l’holographie en champ sombre.
VI.1.1 Holographie off-axis
Dans le cas de l’holographie off-axis, la phase de l’onde ayant traverse´ l’objet est reconstruite d’apre`s le dia-
gramme d’interfe´rence obtenu entre la partie du faisceau ayant traverse´ l’e´chantillon et le vide. L’e´chantillon
est le´ge`rement tilte´ hors des conditions d’axe de zone (off-axis de 1 a` 5°) afin de s’affranchir des effets de
contraste dynamique.
Formation de l’hologramme
Afin de pouvoir superposer les ondes issues du vide et de l’e´chantillon, un dispositif d’interfe´rence est intro-
duit au niveau du diaphragme de se´lection d’aire. Ce dispositif, connu sous le nom de biprisme e´lectrostatique,
consiste en un fil de silice recouvert d’or de faible diame`tre (' 1 µm) porte´ a` un potentiel positif d’une centaine
de volts et situe´ entre deux e´lectrodes relie´es a` la masse. Sous l’action du champ e´lectrostatique re´sultant,
le faisceau d’e´lectrons va s’infle´chir de part et d’autre du biprisme et se recouvrir au niveau de l’e´cran (ou
du capteur)(figure VI.1(a)).
Afin d’obtenir un diagramme d’interfe´rence de qualite´ avec un fort contraste entre les franges, les e´lectrons


















Figure VI.1: (a) Sche´ma de principe de l’holographie. Le biprisme, fil charge´ positivement situe´ entre deux
plaques a` la masse, de´fle´chit le faisceau d’e´lectrons. Les parties gauches et droites du faisceau viennent alors
se recouvrir et interfe´rer au niveau du plan image, cre´ant l’hologramme. (b) Le faisceau d’e´lectrons est rendu
astigmate de fac¸on a` faire interfe´rer les e´lectrons provenant d’une zone proche de la pointe et ainsi augmenter
la cohe´rence spatiale.
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sion Gun) est donc requise et le faisceau est rendu le plus astigmate possible de fac¸on a` augmenter la
cohe´rence spatiale : les e´lectrons qui interfe`rent proviennent d’un endroit proche au niveau de la pointe
FEG (figure VI.1(b)). Le nombre de coups sur le capteur s’en trouve re´duit, meˆme en utilisant des condi-
tions d’illumination favorables (faible spot size, grand diaphragme condenseur), ce qui pousse a` augmenter
le temps de pose. La stabilite´ du microscope est donc un point majeur dans l’obtention d’un hologramme
de qualite´ : stabilite´ me´canique de la colonne, du porte-objet et du biprisme, stabilite´ dans le courant des
lentilles, la tension aux bornes du biprisme et la tension d’acce´le´ration.
Informations contenues dans l’hologramme
En holographie off-axis, le biprisme re´alise l’interfe´rence entre une onde ψ0 provenant du vide, ou onde
de re´fe´rence, et une onde ψobj provenant de l’e´chantillon. L’onde de re´fe´rence n’est caracte´rise´e que par son
amplitude a0 et par son vecteur d’onde ~k0 tel que :
ψ0 = a0e2ipi
~k0.~r avec :‖ ~k0 ‖= 1
λ
. (VI.1)
Ou` λ repre´sente la longueur d’onde e´lectronique. L’onde provenant de l’e´chantillon a, quant a` elle, subi un
de´phasage φobj . Elle s’e´crit sous la forme :
ψobj = aobje2ipi
~k0.~r+iφobj(~r) (VI.2)
Le terme de phase φobj(~r) est de´pendant de nombreux parame`tres lie´s a` l’e´chantillon, tels son e´paisseur t,
son potentiel interne VE , son induction ~B, ... Dans le cas cine´matique, l’expression ge´ne´rale du terme de




VE(~r, z)dz − e~
∫ ∫
~B(~r)d~S (VI.3)
Ou` e est la charge de l’e´lectron, ~ la constante de Planck divise´e par 2pi et CE une constante d’interaction
de´pendant de la tension d’acce´le´ration. L’inte´gration repre´sente ici la moyenne des termes physiques sur
l’e´paisseur, impose´e par le principe meˆme de la transmission : l’information obtenue sur le capteur est une
projection suivant la direction de propagation des e´lectrons. La valeur exacte de CE , en prenant en compte







Avec E et E0 repre´sentant les e´nergies cine´tiques et au repos de l’e´lectron.
Equation de l’hologramme
L’action du biprisme sur l’onde e´mergente peut eˆtre vue comme l’ajout d’un de´phasage oppose´ entre
la partie passant a` sa droite et la partie passant a` sa gauche. Les valeurs de ce de´phasage sont respective-
ment 2pik0αx et −2pik0αx ou` α est l’angle de de´flection introduit par le biprisme choisi paralle`le a` l’axe y
(convention de signe pre´sente´e dans la figure VI.1). La de´flection impose´e par le biprisme est une fonction
de´pendante de la tension d’acce´le´ration E des e´lectrons incidents, de la tension Ub et du rayon rb du biprisme
ainsi que de la distance D entre le biprisme et les plaques de masse, celles-ci e´tant suppose´es a` e´gale distance
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Bien que les coefficients D et rb soient difficiles a` mesurer expe´rimentalement, ils sont constants pour un
biprisme donne´ car de´pendant uniquement de ses caracte´ristiques techniques. En regroupant tous les termes
constants, l’e´quation obtenue met clairement en e´vidence la de´pendance de la de´flexion, et donc du champ
de vue, avec la tension du biprisme (Ub) pour une tension d’acce´le´ration (E) donne´e. Il apparaˆıt aussi que
travailler a` basse tension d’acce´le´ration permet d’augmenter le champ de vue (de´flection plus forte). Les
e´lectrons auront cependant plus de difficulte´ a` traverser l’e´chantillon.
En prenant le cas ou` l’onde de re´fe´rence passe a` gauche et l’onde objet a` droite du biprisme, l’onde
re´sultante ψr au niveau de l’e´cran prend la forme :
ψr = ψ0 e2ipik0αx + ψobj e−2ipik0αx (VI.6)
L’intensite´ enregistre´e sur le capteur s’e´crit alors sous la forme :
I = ψrψ∗r (VI.7)
I = (ψ0 e2ipik0αx + ψobj e−2ipik0αx)(ψ∗0 e
−2ipik0αx + ψ∗obj e
2ipik0αx) (VI.8)
I = ||ψ0||2 + ||ψobj ||2 + ψ0ψ∗obj e4ipik0αx + ψobjψ∗0 e−4ipik0αx (VI.9)
I = a20 + a
2
obj + a0aobj e
[4ipik0αx−iφobj(~r)] + aobja0 e[−4ipik0αx+iφobj(~r)] (VI.10)
I = a20 + a
2
obj + 2a0aobjcos(4pik0αx+ φobj(~r)) (VI.11)
L’image enregistre´e sur le capteur est donc compose´e d’un re´seau de franges d’interfe´rence (ici dans la
direction x) dont la pe´riode de´pend en particulier du de´phasage introduit par l’objet et de la tension du
biprisme.
Traitement de l’hologramme
Le traitement qui permet d’extraire de l’hologramme la phase de l’onde est mene´ dans l’espace re´ciproque
(Lichte, 1986). La transforme´e de Fourier de l’e´quation (VI.10) peut se mettre sous la forme :
TF{I} = δ(~g)⊗ TF{a20 + a2obj}
+δ(~g + ~gc)⊗ TF{a0aobj eiφobj(~r)}
+δ(~g − ~gc)⊗ TF{a0aobj e−iφobj(~r)}
(VI.12)
E´crite sous cette forme, la transforme´e de Fourier de l’hologramme re´ve`le une de´composition de l’information
en trois parties : l’information sur l’amplitude de l’onde est contenue dans la partie centrale et l’information
sur la phase dans deux taches situe´es de part et d’autre de la tache centrale (les “side-bands”). La diffe´rence
entre les deux taches re´side dans le signe de la phase. L’application successive d’un masque sur une tache
des side-bands et d’une transforme´e de Fourier inverse permet alors d’obtenir une image de la phase.
La se´paration entre phase et amplitude pre´sentes dans la description mathe´matique de l’hologramme
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permet de s’affranchir de phe´nome`nes parasites contenus principalement dans le pic central. La fre´quence
de la porteuse dans les franges de l’hologramme doit ainsi eˆtre choisie de fac¸on a` bien pouvoir se´parer pics
late´raux et pic central. Plus la fre´quence de la porteuse sera faible et plus les pics centraux et late´raux seront
proches. Or la re´solution maximale de l’hologramme est lie´e a` la taille du masque permettant de se´lectionner
un pic late´ral. Plus le masque est grand dans l’espace de Fourier, meilleure est la re´solution. Il est donc
important de bien se´parer pics late´raux et pic central. Cependant, l’espace entre les franges d’interfe´rence ne
doit pas eˆtre trop faible afin que chaque frange soit bien e´chantillonne´e par le capteur CCD. L’e´chantillonnage
usuel est supe´rieur ou e´gal a` 4 pixels par frange.
VI.1.2 Holographie en champ sombre
Pour l’holographie en champ sombre, le principe est le meˆme que pour l’holographie off-axis sauf que
l’onde de re´fe´rence est prise dans une re´gion non contrainte de l’e´chantillon plutoˆt que dans le vide. De plus,
un diaphragme objectif est introduit au niveau du plan focal de la lentille objectif de fac¸on a` se´lectionner
une seule tache de diffraction. Cela permet d’acce´der a` la de´formation dans la direction de´finit par le vecteur
~g associe´ a` la tache. Apre`s une pre´sentation de la me´thode, les e´quations analytiques de l’hologramme seront
de´crites afin d’acce´der aux informations sur les de´formations.
Pre´sentation de la me´thode
L’holographie en champ sombre est une me´thode permettant de mesurer la de´formation dans un e´chantil-
lon en faisant interfe´rer l’onde provenant de la zone d’inte´reˆt avec l’onde issue d’une zone de re´fe´rence (Hytch
et al., 2008) (voir partie I.3.7). En se´lectionnant un faisceau diffracte´ particulier a` l’aide du diaphragme
objectif, il est possible de remonter a` la de´formation dans la zone d’inte´reˆt par rapport a` la zone de re´fe´rence.
L’hologramme est donc re´alise´ en champ sombre, d’ou` le nom de la technique.
Hytch et al. pre´sentent la me´thode comme e´quivalente a` la me´thode des Moire´s, sauf que substrat et
mate´riau d’e´tude sont coˆte a` coˆte et non superpose´s. S’il est vrai que le biprisme permet, dans un sens, de
superposer les deux mate´riaux s’ils sont suffisamment proches (2 a` 3 µm maximum), l’interfrange obtenue
est de´pendante de la tension du biprisme principalement, alors qu’il n’y a pas de possibilite´ de changer la
pe´riode des Moire´s. Le rapprochement entre ces deux techniques permet tout de meˆme de mettre le doigt
sur les principales recommandations lie´es a` l’utilisation de l’holographie en champ sombre. Comme pour la
technique des Moire´s, il est ne´cessaire de parfaitement connaˆıtre le substrat, le cas le plus simple e´tant de le
choisir relaxe´. La de´sorientation entre substrat et zone d’inte´reˆt doit aussi eˆtre parfaitement quantifie´e car
son influence est forte sur la mesure de la de´formation (voir partie III.1.2).
L’holographie en champ sombre est donc particulie`rement adapte´e pour l’e´tude de dispositifs lie´s a` la
micro-e´lectronique, mais ne pourra pas eˆtre utilise´e dans le cas de nano-objets ou de mate´riaux dont la zone
de re´fe´rence est absente ou trop e´loigne´e de la zone d’inte´reˆt.
Equation de l’hologramme
Afin de comprendre la fac¸on de mesurer les de´formations en utilisant cette technique, il est ne´cessaire de
revenir a` l’expression de l’onde objet pre´sente´e dans l’e´quation (VI.2). Dans le cas off-axis, un terme n’avait
pas e´te´ pre´sente´ du fait de son influence ne´gligeable. En effet, seul le terme transmis a e´te´ conside´re´ dans
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L’interfe´rence issue de ces deux ondes ne peut donner de re´sultats sur les de´formations car les informations
provenant des diffe´rentes taches de diffraction sont trop “me´lange´es”. La force du microscope en transmission
est de permettre la visualisation de l’information d’une tache de diffraction particulie`re en utilisant le dia-
phragme objectif. En se´lectionnant un diaphragme objectif de petit diame`tre dans le plan de la diffraction,
il est possible de re´cupe´rer l’information provenant d’une seule tache de diffraction et donc d’un seul ~g. Pour





Ou` φobj et φ0 prennent la forme de´crite dans l’e´quation (VI.3). L’interfe´rence entre ces deux ondes a` l’aide
d’un biprisme s’e´crit alors sous la forme :
I = a20 + a
2
obj + 2a0aobjcos(4pik0αx+ 2pi(~g − ~g0).~r + φobj(~r)− φ0(~r)) (VI.17)
Dans ces e´quations, les directions x et y sont prises respectivement perpendiculaires et paralle`les au biprisme.
Le biprisme agit alors directement comme un moyen de soustraire les vecteurs ~g re´fe´rences et objets.
Mesure de de´formation
La re´cupe´ration de la phase de l’hologramme se de´roule de fac¸on identique au cas off-axis. Une fois les
side-bands repe´re´es, l’image de phase suit l’e´quation :
φgpa(~r) = 2pi(~g − ~g0).~r + φobj(~r)− φ0(~r) (VI.18)
Les termes de phase φobj et φ0 ne sont pas inte´ressants pour la mesure de de´formation. En prenant les meˆmes
conditions de pre´paration d’e´chantillons que pour l’holographie off-axis, les lames sont a` faces paralle`les
(variation d’e´paisseur nulle), non dope´es (variation du potentiel interne seulement aux interfaces) et non
magne´tiques. Dans ces circonstances, en prenant la de´rive´e spatiale de la phase, les deux termes constants
φobj et φ0 disparaissent de l’e´quation (VI.18) :
∇~r φgpa(~r) = 2pi(~g − ~g0) (VI.19)
Le vecteur ~g0 e´tant parfaitement connu car se´lectionne´ dans la diffraction, la de´formation de l’e´chantillon











∇~r φgpa + 2pig0 (VI.20)
Ou` ∇~r φgpa est la projection du vecteur ∇~r φgpa~r suivant la direction ~g. L’obtention d’hologramme en
champ sombre passe donc par la se´lection d’une tache de diffraction particulie`re qui permet d’avoir acce`s
a` la de´formation dans une direction de l’espace. Pour avoir acce`s aux autres directions, il suffit de refaire
l’expe´rience en se´lectionnant une tache diffe´rente a` l’aide du diaphragme objectif.
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La prise de la de´rive´e dans l’e´quation (VI.19) peut poser des proble`mes de discontinuite´s aux interfaces
car les phases ne sont plus constantes. Un artefact sera alors visible sur le profil de de´formation.
VI.2 Conside´rations expe´rimentales
La re´alisation d’hologrammes de qualite´ par holographie en champ sombre requiert certaines conditions
particulie`res. La pre´paration d’e´chantillon est une des phases les plus critiques, car elle influe directement
sur la valeur de la phase. Le fait de devoir se´lectionner une tache de diffraction impose aussi des conditions
sur l’orientation de l’e´chantillon, dans le but de maximiser l’intensite´ sur le capteur. Enfin, la tension du
biprisme joue sur le contraste de l’hologramme mais aussi sur la re´solution de la carte de de´formation.
VI.2.1 Pre´paration d’e´chantillons
Dans le cas de l’holographie en champ sombre, l’e´paisseur de la lame TEM doit eˆtre parfaitement maˆıtrise´e
et varier le moins possible. En effet, comme de´crit dans l’e´quation (VI.3), la phase de l’onde est sensible a` la
moindre variation d’e´paisseur. Afin que cette de´pendance ne soit pas pre´ponde´rante dans le terme de phase,
l’e´chantillon doit eˆtre a` faces paralle`les sur tout le champ de vue de l’hologramme. Suivant la tension du
biprisme, cette zone peut atteindre plusieurs µm2. La pre´paration d’e´chantillon par FIB est pour l’instant
la seule technique de pre´paration qui permet de maˆıtriser comple`tement la ge´ome´trie de son e´chantillon.
Cependant, si la re´alisation d’une lame a` faces paralle`les avec un faisceau acce´le´re´ a` 30 kV est assez
routinie`re pour peu d’avoir passe´ un certain temps sur la machine, l’e´paisseur de la couche amorphe ge´ne´re´e
par le faisceau d’ions en surface d’e´chantillon pose proble`me dans le cadre de la mesure de de´formation par
holographie en champ sombre et ce pour deux raisons :
(i) L’e´tat de contrainte pourrait eˆtre modifie´ en surface, menant a` une erreur syste´matique dans la
mesure. Cet aspect semble cependant de faible importance et est ne´glige´ dans le cas du faisceau convergent
(Alexandre, 2008).
(ii) La rugosite´ de surface ge´ne´re´e par l’amorphisation engendre un bruit parasite assez fort dans la
phase issue de l’hologramme. Il est alors ne´cessaire de re´aliser les dernie`res e´tapes d’amincissement a` faible
e´nergie, typiquement infe´rieure a` 5 kV. L’e´paisseur de la couche amorphe passe alors de 20 a` moins de 10
nm (McCaffrey et al., 2001; Rubanov and Munroe, 2004). La maˆıtrise de l’e´paisseur a` ces e´nergies n’est alors
plus triviale du fait de l’e´largissement de la taille de la sonde ionique a` ces faibles e´nergies. La difficulte´ est
d’autant plus grande que l’e´paisseur de l’e´chantillon est faible (<200 nm) afin de limiter les phe´nome`nes
d’absorption qui re´duisent fortement l’intensite´ du faisceau sur le capteur, spe´cialement en champ sombre.
L’utilisation du FIB pose un autre proble`me : l’e´chantillon de doit pas eˆtre soumis directement au faisceau
d’ions. En effet, l’implantation de gallium en substitution ou en interstitiel modifie la composition locale de
l’e´chantillon et par conse´quent son champ de de´formation. La parade habituelle dans ce genre de situation
est la protection de l’e´chantillon par un de´poˆt de platine ou de tungste`ne de quelques microns d’e´paisseur qui
arreˆtera les ions avant qu’ils n’atteignent l’e´chantillon. Mais dans le cadre de la mesure de de´formation, cette
solution pose aussi proble`me car la couche de tungste`ne, lors de son de´poˆt, modifie localement le champ de
de´formation et ce jusqu’a` 300 nm en-dessous de la surface. R. Pantel et L. Cle´ment (ST Microelectronics)
ont mis au point un proce´de´ permettant de s’affranchir de ce proble`me. Avant le passage au FIB, l’e´chantillon
est recouvert d’une fine couche de re´sine photosensible (quelques centaines de nanome`tres) sur laquelle est
re´alise´ le de´poˆt de tungste`ne, d’abord par assistance e´lectronique puis par assistance ionique, toujours dans
le but d’e´viter l’implantation. Cette couche de re´sine est retire´e apre`s amincissement par passage dans un
plasma d’oxyge`ne (plasma cleaner) durant une quinzaine de minutes. Tous les effets de contraintes parasites
introduits par le de´poˆt tungste`ne mais aussi par la re´sine elle-meˆme disparaissent alors comple`tement. Dans
certains cas, le retrait de la re´sine n’est pas complet sur l’extreˆme surface de la lame, ce qui ge´ne`re une tre`s
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faible modification du champ de de´formation, ge´ne´ralement dans une prondeur sous la surface infe´rieure a`
10 nm.
VI.2.2 Tension du biprisme : re´solution et champ de vue de l’hologramme
L’utilisateur d’une technique de mesure de de´formation de´sire a` la fois un grand champ de vue et la
meilleure re´solution possible. Cependant, les deux conditions sont rarement compatibles et il faut ge´ne´rale-
ment privile´gier l’une ou l’autre. L’holographie en champ sombre, qui offre de´ja` un compromis par nature, a
ceci de particulier qu’il est possible de changer la re´solution ainsi que le champ de vue a` l’aide de la tension
du biprisme.
Le fait d’augmenter la tension du biprisme permet dans un premier temps d’agrandir la zone de recou-
vrement entre zone de re´fe´rence et re´gion d’inte´reˆt : les e´lectrons sont plus ou moins fortement de´vie´s par
le champ e´lectrostatique cre´e par le biprisme. Cette interaction de´pend bien suˆr de l’e´nergie incidente des
e´lectrons qui seront de moins en moins de´vie´s avec l’augmentation de leur e´nergie. Dans le cas pre´sent, la
tension d’acce´le´ration du microscope est fixe´e a` 200 kV. Ce degre´ de liberte´ offert par le biprisme peut
s’ave´rer fort utile dans le cas d’une zone de re´fe´rence assez e´loigne´e de la zone d’inte´reˆt. Comme montre´ dans
la figure VI.2(a), en passant d’une tension de 100 a` 200 V, la taille de la zone d’interfe´rence est multiplie´e
par un facteur 2,2. S’il e´tait possible de s’affranchir de la re´solution du capteur, cette zone d’interfe´rence
de´limiterait le champ de vue maximal que l’on peut obtenir en holographie, soit plus de 2 µm a` 300 V.
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Figure VI.2: (a) Taille de la zone de recouvrement en fonction de la tension du biprisme. (b) Variation de
l’interfrange de l’hologramme avec la tension du biprisme. (c) Contraste de l’hologramme en fonction de la
tension du biprisme. (d) Champ de vue expe´rimental de l’hologramme en fonction de la tension du biprisme
pour une came´ra de 2048×2048 pixels et un e´chantillonnage de 6 pixels par frange. Il existe un optimal situe´
autour de 150 V qui permet d’imager toute la zone de recouvrement tout en gardant un bon e´chantillonnage.
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VI.2(b) repre´sente la variation de l’interfrange avec la tension du biprisme. Cette diminution a l’avantage de
pouvoir augmenter la re´solution spatiale de la me´thode. En effet, ce n’est pas la distance entre deux pixels
du capteur qui de´finit la re´solution maximale mais la valeur de l’interfrange car c’est elle qui permet de
reconstruire la phase. Meˆme si la phase est de´finie a` chaque pixel de l’image, il n’est pas possible d’aller
chercher de l’information en-dec¸a` de la fre´quence d’e´chantillonnage. La taille du masque servant a` se´lectionner
les side-bands dans l’espace de Fourier joue aussi un roˆle dans la re´solution puisqu’il coupe toute l’information
supe´rieure a` son diame`tre et par conse´quent toutes les hautes fre´quences. Ceci e´quivaut dans l’espace re´el a`
lisser les phe´nome`nes de petites dimensions par un effet de moyenne. Dans notre cas, le masque est choisi
de fac¸on a` correspondre a` une valeur proche de l’interfrange, ce qui donne une moyenne sur une zone de 4 a`
8 nm de diame`tre.
La diminution de l’interfrange ge´ne`re deux autres proble`mes :
(i) Le premier re´side dans la diminution du contraste de l’hologramme, comme repre´sente´ en figure VI.2(c)
dont les valeurs ont e´te´ obtenues pour un spot size de 3. Cette perte de contraste me`ne a` une augmen-
tation du bruit de fond lors de la reconstruction de l’hologramme qui peut aller jusqu’a` l’impossibilite´
de reconstruire la phase. Une des fac¸ons d’e´viter ce proble`me est d’augmenter le temps d’acquisition
de l’hologramme. En pratique, il n’est gue`re possible de faire une acquisition sur plus de deux minutes
a` cause des instabilite´s du microscope, ce qui limite la tension du biprisme a` environ 250 V en utilisant
la lentille de Lorentz.
(ii) Le second proble`me est lie´ a` la re´solution finie du capteur permettant l’enregistrement de l’holo-
gramme qui limite la taille maximale du champ de vue. Afin de pouvoir clairement se´parer deux
franges, il faut qu’elles soient se´pare´es d’au moins quatre pixels. Dans les conditions expe´rimentales,
cet e´chantillonnage fait perdre trop de contraste a` l’hologramme ; l’interfrange est donc ge´ne´ralement
prise autour de six pixels.
La figure VI.2(d) repre´sente l’e´volution du champ de vue maximal enregistrable en fonction de la tension
du biprisme pour une came´ra CCD de 2048x2048 pixels avec une interfrange e´chantillonne´e sur six pixels.
Plus la tension du biprisme est importante, plus l’interfrange diminue dans l’hologramme, d’ou` un champ de
vue de plus en plus re´duit pour conserver un bon e´chantillonnage. Pour les faibles tensions, le champ de vue
est limite´ seulement par la zone de recouvrement impose´e par le biprisme. Il existe donc une zone optimale,
situe´e autour d’une tension de biprisme de 150 V dans notre configuration, permettant d’e´chantillonner
correctement l’hologramme tout en disposant du champ de vue maximal impose´ par le biprisme. Il est clair
que l’augmentation de la taille des capteurs permettra de re´duire cet effet avec le temps mais un autre
effet risque d’apparaˆıtre : en augmentant le nombre de pixels, l’intensite´ lumineuse sur chacun d’eux en est
indubitablement re´duite, ce qui participe a` la diminution du contraste dans l’hologramme.
Au final, l’augmentation de la tension du biprisme, si elle permet d’ame´liorer la re´solution, fait diminuer
le champ de vue. Il est cependant important de noter que l’holographie en champ sombre est une technique
alliant grand champ de vue et bonne re´solution par nature. L’utilisation d’une tension de 150 V avec un
de´tecteur 2048x2048 pixels permet l’acquisition d’hologrammes sur toute la zone d’interfe´rence (soit un
champ de vue de 1x1 µm2) avec une re´solution de l’ordre de 3 nm car toutes les franges sont e´chantillonne´es
correctement. Cette zone de´finit la gamme optimale d’utilisation du biprisme.
VI.2.3 Choix de la tache de diffraction : diffe´rence entre ~g et −~g
Lors du traitement mathe´matique de l’hologramme dans l’espace de Fourier, il a e´te´ de´montre´ que
l’information sur la phase e´tait contenue dans les deux side-bands, ce qui permet de s’affranchir partiellement
du contraste d’amplitude (partie VI.1.1). De plus, l’holographie en champ sombre permet d’avoir acce`s au
terme (~g− ~g0).~r dans l’expression de la phase. Le signe de ce terme peut eˆtre soit ne´gatif, soit positif suivant
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la tache se´lectionne´e dans la diffraction et la diffe´rence de parame`tre de maille entre zone de re´fe´rence et
zone d’inte´reˆt. L’interfrange de l’hologramme dans la zone d’inte´reˆt sera donc modifie´e en conse´quence : plus
petite si (~g − ~g0).~r > 0, plus grande dans le cas contraire (avec ~r = (~x, ~y)). Afin de ne pas se retrouver trop
proche de la zone centrale dans l’espace de Fourier et d’augmenter la re´solution spatiale de la mesure au
niveau de la zone d’inte´reˆt, il est plus inte´ressant de choisir le terme qui donnera une interfrange plus petite.
La se´lection de la bonne tache de diffraction du premier coup de´pend de la configuration de l’e´chantillon.
Afin de clarifier les choses, l’exemple choisi est le cas de la couche Si0.69Ge0.31 enterre´e en orientation [110]
en utilisant les taches de diffraction (004) ou (004¯). Dans le cas pre´sent, le substrat de re´fe´rence sera pris a`
gauche du biprisme et la zone d’inte´reˆt a` droite, l’axe des abscisses e´tant dirige´ de la gauche vers la droite
comme de´crit sur le sche´ma de la figure VI.3(a). Le biprisme est suppose´ aligne´ sur l’axe y. Le parame`tre de
maille du SiGe e´tant supe´rieur a` celui du Si, les normes des vecteurs g = {004} suivent la re`gle :
||g004(Si)|| > ||g004(SiGe)|| (VI.21)
En calculant le produit scalaire pour la tache (004) entre ~g004 et le vecteur ~r perpendiculaire au biprisme :
(~g004(SiGe)− ~g004(Si)).~r = (~g004(SiGe)− ~g004(Si)).~x = ||g004(SiGe)|| − ||g004(Si)|| < 0 (VI.22)
Pour la tache (004¯), le re´sultat est oppose´ :














































Figure VI.3: (a) Sche´ma de l’e´chantillon et pre´sentation du repe`re. L’image virtuelle du biprisme est
repre´sente´e dans le plan image. (b) Hologramme en champ sombre d’une couche de Si0.69Ge0.31 prise dans
les meˆmes conditions que celles pre´sente´es dans le sche´ma (a). L’utilisation de la tache (004¯ ) conduit a`
une diminution forte de la pe´riode des franges d’interfe´rences dans la couche de´forme´e. (c) Transforme´e
de Fourier de l’image (b) mettant en avant la pe´riode plus petite de la porteuse dans la couche de SiGe.
(d) Hologramme en champ sombre d’une couche de Si0.69Ge0.31 pris dans des conditions de´favorables (tache
(004)) : l’interfrange dans la couche est supe´rieure a` celle du substrat de silicium. (e) Transforme´e de Fourier
de l’image (d). La pe´riode plus courte de l’interfrange associe´e a` la couche de SiGe rapproche le pic cor-
respondant a` cette dernie`re du pic transmis. La prise d’un masque de petite dimension est alors ne´cessaire
pour ne pas trop prendre en compte les effets du contraste d’amplitude, ce qui implique une moyenne sur une
grande zone dans l’image re´elle.
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Dans l’exemple, il faut choisir la tache (004¯) pour obtenir une interfrange plus petite dans la couche de SiGe.
Expe´rimentalement, pour une tache d’indices e´leve´s comme celle traite´e, l’influence sur l’interfrange est tre`s
nette (figures VI.3(b), (c), (d) et (e)). Pour des taches d’indice moins e´leve´ ou oriente´es de fac¸on moins
prononce´e suivant la direction des franges d’interfe´rence, cet effet est nettement moins visible.
VI.3 Influence des parame`tres expe´rimentaux
Dans cette partie, la couche de Si0.69Ge0.31 de´crite en partie II.2.1 servira de support pour quantifier
l’influence du temps de pose, de l’angle de tilt et de l’e´paisseur de l’e´chantillon sur la mesure de de´formation
par holographie en champ sombre. Afin de rester consistant, l’ensemble des mesures a e´te´ re´alise´ sur le meˆme
e´chantillon pre´pare´ par FIB en conside´rant la tache (004¯) pour une tension d’acce´le´ration de 200 kV.
VI.3.1 Correction de l’hologramme
Lors de la reconstruction de la phase dans les expe´riences d’holographie, il convient d’acque´rir un holo-
gramme de re´fe´rence dans le vide dont la phase mesure´e prend en compte toutes les aberrations introduites
par le syste`me projecteur et le capteur. Nous avons voulu ve´rifier l’utilite´ de cette prise de re´fe´rence dans le
cas de l’holographie en champ sombre.
Pour ce faire, un hologramme en champ sombre a e´te´ acquis en utilisant la tache (004¯) avec une tension
de biprisme de 120 V, dont l’image est pre´sente´e en figure VI.4(a). Dans les meˆmes conditions, en retirant
seulement le diaphragme objectif et en passant en champ clair, un hologramme de re´fe´rence a e´te´ enregistre´
(figure VI.4(b)).
Les deux cartes de phases issues de ces deux hologrammes ont permis d’obtenir les images pre´sente´es en
figure VI.4(c) et (d). Elles repre´sentent la phase non corrige´e et la phase corrige´e dont le contraste a e´te´
augmente´ de fac¸on a` voir clairement apparaˆıtre les de´fauts dans le substrat de silicium, mais dont l’e´chelle de
couleur est rigoureusement identique. Il est clair que la phase non corrige´e pre´sente des variations importantes
dans le substrat (normalement relaxe´ et donc exempt de variation), ce qui n’est pas le cas de la phase apre`s
correction. Par contre, lors du calcul de la de´formation en prenant l’une ou l’autre de ces deux phases, les
cartes de de´formation re´sultantes sont presque identiques (figure VI.4(e) et (f)). Seules quelques franges de
Fresnel apparaissent dans l’hologramme corrige´. Un profil a e´te´ re´alise´ dans chacune de ces deux cartes afin
de comparer les re´sultats de de´formation de fac¸on plus quantitative et le re´sultat est e´loquent : les deux
profils se superposent exactement (figure VI.4(g)). Seule une petite variation est visible dans le substrat sous
la couche, variation dans la limite de sensibilite´ de la me´thode et probablement due a` la pre´sence des franges
de Fresnel. Mais meˆme ces dernie`res ne sont pas visibles du fait de la prise de profils non moyenne´s.
Le fait de passer par une de´rive´e dans le calcul de la de´formation lisse toutes les modifications de phase a`
longue distance, typiques des aberrations introduites par le syste`me projecteur et le de´tecteur. Il n’y a donc
pas besoin de faire de correction de la phase pour l’holographie en champ sombre.
VI.3.2 Contraste champ sombre et influence de l’angle de tilt
L’holographie en champ sombre n’utilise qu’un seul faisceau diffracte´ pour former une image, ce qui
re´duit fortement l’intensite´ lumineuse sur les capteurs. Sachant que la stabilite´ du biprisme ne permet pas
d’acque´rir des hologrammes pour des temps de poses supe´rieurs a` 2 min, il est ne´cessaire de mettre le plus
d’intensite´ possible dans le faisceau diffracte´ conside´re´. L’utilisation d’une orientation type deux ondes est
alors requise.
Le fait de se placer en condition deux ondes parfaite pose un proble`me du point de vue de l’angle de tilt
par rapport a` l’axe de zone. En effet, l’holographie en champ sombre est surtout inte´ressante pour la micro-
127

















































Figure VI.4: (a) Hologramme acquis sur l’e´chantillon compose´ d’une couche de Si0.69Ge0.31 de 28 nm
d’e´paisseur en se´lectionnant la tache (004¯ ). (b) Hologramme de re´fe´rence pris dans les meˆmes conditions
que pour l’hologramme en (a). (c) Image de phase issue de l’hologramme (a), dont le contraste a e´te´ augmente´
pour mettre en e´vidence les variations de phase dans le substrat de silicium. (d) Image de phase issue de
(a) corrige´e par la phase issue de la re´fe´rence. L’e´chelle de contraste est identique a` la figure (c). (e) Carte
de de´formation x issue de la phase pre´sente´e en (c). (f) Carte de de´formation dans la direction x issue de
la phase pre´sente´e en (d). (g) Graphe permettant de comparer deux profils de de´formation dans la direction
x issus d’une meˆme zone dans l’image (e) et (f). Les positions des profils sont repre´sente´es par une ligne
blanche pointille´e.
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Figure VI.5: Influence de l’angle de tilt pour se placer en condition proche deux ondes sur le profil de
de´formation d’une couche de Si0.69Ge0.31. Les profils pour 2, 4 et 8° ont respectivement e´te´ de´place´s de 0,5,
1 et 1,5 % afin de rendre le graphe plus lisible. Il n’y a clairement pas d’influence de l’angle de tilt sur la
mesure de de´formation.
e´lectronique dont les dispositifs sont de´veloppe´s suivant des axes cristallographiques principaux. Comme
pour le cas du CBED (chapitre IV), un angle de tilt trop important peut ge´ne´rer des effets de masquage et
empeˆcher d’imager les dispositifs, surtout s’ils sont de petites dimensions.
Diffe´rents cliche´s ont e´te´ enregistre´s pour des angles de tilt e´loigne´s de 8, 4, 2 et 1° de l’axe de zone dans
la direction paralle`le a` la couche de´forme´e, avec un temps d’exposition identique de 64 s. Les profils pre´sente´s
en figure VI.5 ont e´te´ moyenne´s sur 10 pixels, soit environ 6 nm pour le grandissement choisi, valeur proche
de la re´solution de l’hologramme. Malgre´ une diminution du nombre de coups avec le rapprochement de l’axe
de zone (de 22 000 a` 16 000), le fait que l’on puisse acque´rir les hologrammes sur plus d’une minute permet
de re´cupe´rer un nombre de coups largement suffisant pour pouvoir effectuer une mesure pre´cise.
Les re´sultats pour les diffe´rents angles de tilt utilise´s sont pre´sente´s en figure VI.5. Ainsi, l’influence de
l’angle de tilt sur la valeur de la de´formation est ne´gligeable. Il est assez remarquable de constater que le
bruit dans la partie non contrainte de l’e´chantillon reste meˆme constant. Il est donc possible de re´aliser des
mesures tre`s proches de l’axe de zone, ce qui permet d’e´viter les phe´nome`nes parasites de masquage. La
pre´sence de pics parasites au niveau des interfaces dans certains profils provient de la de´rive´e de la phase
utilise´e pour retrouver la de´formation (equation VI.19).
VI.3.3 Influence du temps de pose
Afin d’ame´liorer le contraste dans les hologrammes en champ sombre, il est ne´cessaire d’augmenter le
temps de pose. Cette condition n’est cependant re´alisable que si le microscope utilise´ est suffisamment
stable, aussi bien me´caniquement qu’e´lectriquement. Le microscope Titan a l’avantage de regrouper ces
deux crite`res, ce qui en fait une machine particulie`rement adapte´e a` l’holographie. Cooper et al. ont de´ja`
pre´sente´ des re´sultats montrant la stabilite´ du Titan dans le cas de l’holographie off-axis (Cooper et al.,
2007). Cette stabilite´ leur a permis de re´duire le bruit dans leurs hologrammes et de visualiser des jonctions
P-N faiblement dope´es de petites dimensions.
Afin de ve´rifier cette tendance en holographie en champ sombre, trois hologrammes ont e´te´ acquis sur
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une meˆme zone de l’e´chantillon pour des temps de pose de 4, 16 et 64 s. En trac¸ant un profil le long de la
direction x perpendiculaire a` la couche de SiGe (figure VI.6) et en moyennant les donne´es sur 100 pixels
(' 60 nm), tous les profils se superposent et aucune ame´lioration notable n’apparaˆıt avec l’augmentation du
temps de pose. De plus, le bruit pre´sent dans la partie non de´forme´e de l’e´chantillon re´ve`le une sensibilite´ a`
la de´formation extreˆmement basse : seulement 1.10−4 (tableau VI.1). Cela montre la tre`s grande robustesse
de l’holographie en champ sombre pour la mesure de de´formation : meˆme avec un microscope peu stable,
des donne´es peuvent eˆtre acquises de fac¸on quantitative avec une tre`s bonne sensibilite´ en de´formation.
Cependant, cette constatation n’est valable que pour des dispositifs 1D. En effet, moyenner sur 60 nm
(' 100 pixels dans le cas pre´sent) est une condition assez forte puisque cette distance est supe´rieure a` la
taille des dispositifs micro-e´lectroniques de dernie`re ge´ne´ration (ITRS, 2008). En prenant la moyenne sur
seulement 10 pixels, soit 6 nm, valeur correspondant a` la re´solution de l’hologramme, la diffe´rence entre les
diffe´rents temps d’exposition apparaˆıt tre`s clairement (figure VI.6). Bien que les mesures de de´formation
donnent les meˆmes re´sultats dans la couche de´forme´e, en passant d’un temps de pose de 4s a` 64s, un facteur
3 est gagne´ sur la sensibilite´ en de´formation (tableau VI.1). L’holographie en champ sombre est donc une
technique de mesure de de´formation nativement 2D avec une sensibilite´ en de´formation de 2.10−4 en utilisant
un microscope stable. Pour les microscopes ne permettant pas l’acquisition d’hologrammes sur une pe´riode
de temps si importante, la mesure reste 2D mais la sensibilite´ en de´formation est nettement moins bonne :
6.10−4.
Bruit dans l’hologramme pour 4s 16s 64s
Moyenne sur 100 pixels (60 nm) 0,93.10-4 0,96.10-4 0,82.10-4
Moyenne sur 10 pixels (6 nm) 5,3.10-4 3,6.10-4 1,8.10-4

























Figure VI.6: Influence du temps de pose sur le profil de de´formation d’une couche de Si0.69Ge0.31. L’aug-
mentation du temps de pose va de pair avec une re´duction du niveau de bruit dans l’hologramme d’ou` une
meilleure sensibilite´ en de´formation.
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VI.3.4 Influence de l’e´paisseur de l’e´chantillon
L’influence du contraste dynamique devenant de plus en plus importante avec l’e´paisseur, l’e´chantillon
d’e´tude a e´te´ re´alise´ sous forme de marches de fac¸on a` pouvoir ve´rifier l’influence de l’e´paisseur de la lame
TEM sur la mesure de de´formation.
Un ensemble de trois e´paisseurs est disponible : 101 ±2 nm, 144 ±2 nm et 178 ±3 nm, comme repre´sente´
dans la figure VI.7(a). Les profils de de´formation issus des hologrammes acquis pour chaque e´paisseur re´ve`lent
des comportements assez diffe´rents (figure VI.7(b)). Pour les plus faibles e´paisseurs, le contraste de l’holo-
gramme est tre`s homoge`ne dans le silicium et la reconstruction ne pose aucun proble`me. Cependant, plus
l’e´paisseur augmente et plus le contraste champ sombre apparaˆıt pre`s de la couche de SiGe jusqu’a` faire
quasiment disparaˆıtre les franges d’interfe´rence pre`s de la couche. En effet, plus l’e´paisseur de l’e´chantillon
est importante et plus les phe´nome`nes de relaxation sont marque´s (voir partie IV.3.1). Comme dans le cas
deux ondes classiques, le contraste dynamique autour de la couche est alors de plus en plus marque´ car
les plans atomiques, fortement courbe´s, s’e´loignent des conditions deux ondes. Cet e´loignement est tel que
pour les e´chantillons les plus e´pais, la condition deux ondes n’est plus respecte´e et les franges d’interfe´rences
disparaissent. L’intensite´ moyenne de l’hologramme chute donc de fac¸on drastique en perdant un facteur
deux entre l’e´paisseur la plus fine et l’e´paisseur la plus forte (17000 a` 7700 coups), bien que le temps d’ac-
quisition e´leve´ (64s) permette de garder un signal tout a fait satisfaisant en terme d’intensite´. L’apparition
du contraste dynamique va de pair avec l’augmentation du bruit dans les profils de de´formation. De plus,
pour les plus fortes e´paisseurs, il devient tre`s difficile de mettre la zone de re´fe´rence et la zone d’inte´reˆt en
condition deux ondes de fac¸on simultane´e car la moindre variation d’e´paisseur entraˆıne une forte modification
1 µm






























































































Figure VI.7: (a) Image STEM-HAADF inverse´e pre´sentant les trois zones d’e´paisseurs diffe´rentes ainsi
que le re´fe´rentiel. (b), (c) et (d) Profils en de´formation pour une lame d’e´paisseur : (b) 101 nm (c) 144 nm
et (d) 179 nm.
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du contraste.
Les e´chantillons destine´s a` la mesure de de´formation par holographie en champ sombre doivent ainsi eˆtre
assez fins, typiquement infe´rieurs a` 150 nm, mais c’est autour de 100 nm que les re´sultats les plus probants
sont observe´s.
VI.4 Applications a` la mesure de de´formation
Dans le but de ve´rifier les performances de l’holographie en champ sombre, un premier e´chantillon test a
d’abord e´te´ e´tudie´. Celui-ci, compose´ de couches de SiGe de 10 nm d’e´paisseurs avec diffe´rentes concentra-
tions en germanium, permet de tester la bonne re´solution spatiale de la me´thode ainsi que la pre´cision, la
reproductibilite´ et la valeur quantitative de la mesure de de´formation.
VI.4.1 E´chantillon Multicouche SiGe
Mode´lisation de l’e´chantillon
Cet e´chantillon, compose´ de quatre couches de SiGe d’environ 10 nm d’e´paisseur et de concentrations en
germanium croissantes (respectivement 20%, 30%, 35% et 43%), a e´te´ de´crit en de´tail dans la partie II.2.1.
Pour rappel, une image STEM HAADF est pre´sente´e en figure VI.8(a).
Comme il a e´te´ possible de voir dans les parties pre´ce´dentes, ce type d’e´chantillon est relativement facile a`
simuler par e´le´ments finis et permet de tenir facilement compte des effets de relaxation de contrainte dans la
lame mince. Les donne´es issues a` la fois du profil SIMS et des images haute re´solution sont ainsi directement
injecte´es dans le programme e´le´ments finis afin de prendre en compte les effets de relaxation de lame mince



















































Figure VI.8: (a) Image STEM HAADF de l’e´chantillon multicouches SiGe. Les diffe´rentes couches sont
nume´rote´es de 1 a` 4, de la moins concentre´e a` la plus concentre´e en germanium. (b) Champ de de´placement
dans la direction x de la lame mince mode´lise´e par e´le´ments finis en prenant en compte les effets de relaxation
de lame mince (de´placements amplifie´s d’un facteur 50).
Re´sultats expe´rimentaux
Les hologrammes ont e´te´ acquis a` une tension d’acce´le´ration de 200 kV avec une tension de biprisme de
140 V. Les taches (004¯) et (22¯0) ont e´te´ se´lectionne´es afin de mesurer les de´formations dans les directions x
([001]) et y ([11¯0]). Chaque hologramme a e´te´ acquis sur une dure´e de 64 s avec un capteur de 2048×2048
pixels et un binning 1 de 2 (soit une image finale de 1024×1024 pixels). L’e´paisseur de l’e´chantillon, mesure´e
par faisceau convergent, est de 76 ± 2 nm. La taille du masque servant a` se´lectionner les side-bands dans
l’espace re´ciproque a e´te´ choisie e´gale a` l’interfrange dans l’espace re´el, ce qui permet d’avoir une de´finition
cohe´rente et homoge`ne de la re´solution. La figure VI.9(a) repre´sente l’hologramme acquis a` l’aide de la
1. Le binning consiste a` faire une moyenne sur plusieurs pixels dans une zone carre´e. Par exemple, un binning de 2 consiste
a` faire la moyenne sur 4 pixels (carre´ de 2×2), un binning de 4 sur 16 pixels (carre´ de 4×4 pixels).
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Figure VI.9: (a) Hologramme en champ sombre correspondant a` la tache (004¯ ) et acquis pendant 64 s. (b)
Carte des de´formations dans la direction x calcule´e d’apre`s l’hologramme (a). (c) Profil de de´formation issu
du profil repre´sente´ dans la carte (b) et moyenne´ sur 10 pixels. L’e´paisseur de la ligne repre´sente la largeur
du profil. (d) Hologramme en champ sombre correspondant a` la tache (22¯ 0) et acquis pendant 64 s. (e) Carte
des de´formations dans la direction x calcule´e d’apre`s l’hologramme (d). (f) Profil de de´formation issu du
profil repre´sente´ dans la carte (e) et moyenne´ sur 10 pixels. L’e´paisseur de la ligne repre´sente la largeur du
profil.
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tache (004¯). Les franges d’interfe´rence sont tre`s clairement visibles ce qui de´montre le fort contraste de
l’hologramme (24 %) acquis sur une dure´e de 64 s. L’influence des couches de SiGe sur l’interfrange est aussi
clairement visible : l’interfrange diminue avec l’augmentation de la concentration en germanium dans les
couches.
La carte de de´formation issue de ce premier hologramme, pre´sente´e en figure VI.9(b), re´ve`le l’augmenta-
tion attendue de la de´formation avec la concentration en germanium. Pour eˆtre quantitatif, un profil moyenne´
sur 10 pixels (correspondant a` la re´solution de l’hologramme : 4 nm) a e´te´ compare´ avec un profil calcule´ par
simulations par e´le´ments finis en prenant la moyenne du champ de de´formation sur l’e´paisseur de la lame
TEM (figure VI.9(c)). La forme ge´ne´rale des profils ainsi que les valeurs des de´formations obtenues dans
chacune des couches dans le profil expe´rimental sont tre`s proches des re´sultats fournis par les simulations.
Cependant, les calculs pre´voient une faible compression du silicium aux interfaces SiGe/Si, d’autant plus
importante que la concentration en germanium dans la couche adjacente est e´leve´e. Ce phe´nome`ne n’est
pas bien reproduit dans les cliche´s expe´rimentaux. Une des raisons possibles est la pre´sence d’un bruit dans
l’image plus important que celui attendu du fait d’une pre´paration FIB de qualite´ moyenne qui masquerait
la de´formation en compression attendue.
La mesure correspondant a` la tache (22¯0), pre´sente´e en figure VI.9(d), donne aussi les re´sultats escompte´s
puisqu’on mesure une de´formation tre`s faible dans cette direction (en restant dans la marge d’erreur de la
technique), conforme´ment a` ce qui est attendu pour des couches non relaxe´es en parfaites conditions d’e´pitaxie
(figure VI.9(e) et (f)).
Ce premier re´sultat sur des couches parfaitement calibre´es est tre`s concluant. Il de´montre l’aspect quan-
titatif de l’holographie en champ sombre pour la mesure de de´formation. Il est donc possible d’e´tudier a`
pre´sent des e´chantillons dont le champ de de´formation n’est pas connu a priori.
VI.4.2 Stressor SiGe
Pre´sentation des e´chantillons
Comme il a de´ja` e´te´ vu dans le chapitre consacre´ au NBED (chapitre V), la re´duction de la taille des dis-
positifs en micro-e´lectronique pousse le de´veloppement de nouvelles architectures pour les transistors afin de
conserver et/ou ame´liorer leurs performances. La re´alisation de source/drain en SiGe permet de contraindre


































Figure VI.10: (a) Image haute re´solution en axe [110] de l’e´chantillon re´alise´ avec des stresseurs compose´s
de 35% de germanium. Les diffe´rents e´le´ments du dispositif sont pre´sente´s. (b) Meˆme type de dispositif qu’en
(a) avec une concentration en germanium dans les stresseurs de 23%.
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lement au point pour le nœud technologique 45 nm (Auth et al., 2008), le passage a` des dimensions infe´rieures
requiert des moyens de caracte´risation alliant re´solution, champ de vue et mesure quantitative. Tout cela
dans le but de ve´rifier les bons comportements me´caniques et e´lectriques des dispositifs. L’holographie est
donc une technique de choix pour ce type d’application car elle regroupe l’ensemble des caracte´ristiques
requises tout en donnant acce`s a` une image 2D du champ de de´formation.
Les deux e´chantillons e´tudie´s, de´signe´s par “E´chantillon 1” et “E´chantillon 2”, sont ici compose´s de
source/drain en SiGe avec des compositions en germanium de 35 et 23% respectivement. Les sources et
drains sont re´alise´s de telle fac¸on que le canal ait une forme trape´zo¨ıdale dont la plus petite des bases mesure
38 et 27 nm respectivement. Les canaux sont recouverts de fausses grilles compose´es d’une fine couche d’oxyde
de silicium infe´rieure a` 10 nm d’e´paisseur et d’une couche de nitrure de silicium de 45 nm d’e´paisseur. Une
image haute re´solution de chaque dispositif est pre´sente´e en figure VI.10(a) et (b).
Bien que ce type de dispositif soit compose´ de nombreux mate´riaux avec des formes ge´ome´triques uniques
et subisse de nombreux cycles thermiques, il est possible de le simuler par e´le´ments finis. Faute de temps,
seuls des calculs sur des ge´ome´tries simplifie´es ont pu eˆtre mene´s : le budget thermique a e´te´ ignore´. Les
de´formations e´ventuelles apporte´es par les couches composant la fausse grille lors des diffe´rents cycles ther-
miques ne sont donc pas prises en compte. Les re´sultats fournis par les simulations ne serviront donc que de
points de repe`re qualitatifs qui permettront de valider les mesures expe´rimentales.
Re´sultats expe´rimentaux
Les hologrammes expe´rimentaux ont e´te´ acquis a` une tension de 200 kV avec une tension de 150 V
applique´e au biprisme. Ces conditions permettent l’obtention d’un champ de vue d’environ 560 nm en prenant
la diagonale de la came´ra (1024×1024 pixels). Afin d’obtenir les de´formations dans les deux directions de
l’espace, les taches (004¯), correspondant a` la direction x, et (22¯0), correspondant a` la direction y, ont e´te´
utilise´es.
E´chantillon 1 : Les hologrammes correspondant aux deux directions x et y sont montre´s en figures VI.11(a)
et (b). La pre´sence de fort contraste dynamique dans l’hologramme correspondant a` la tache (004¯) va
augmenter le bruit dans la carte de de´formation correspondant a` cette direction car la phase est difficile
a` extraire dans ces conditions, comme on peut le voir dans la figure VI.11(c). En comparaison, la carte
des de´formations dans la direction y est beaucoup moins bruite´e (figure VI.11(e)). La comparaison
des cartes de de´formation expe´rimentales avec les cartes simule´es montre un tre`s bon accord qualitatif
(figures VI.11(d) et (f)).
Afin de comparer les re´sultats de fac¸on plus quantitative, des profils ont e´te´ re´alise´s dans la direction
y, comme affiche´ sur les figures VI.11(g) et (h), en moyennant les donne´es sur 5 nm (10 pixels dans
l’image expe´rimentale). Les profils extraits dans cette direction permettent de voir simultane´ment
les de´formations dans les stresseurs et dans le canal, pour les deux composantes εxx et εyy. Pour la
direction x, il y a un tre`s mauvais accord, probablement lie´ au fait que l’hologramme expe´rimental
pre´sente un fort contraste dynamique. Cependant, qualitativement, la tendance des courbes est la
meˆme. En ce qui concerne la de´formation dans la direction y, les profils expe´rimentaux et simule´s sont
plus en accord. La de´formation mesure´e expe´rimentalement dans le canal est tre`s proche de la valeur
obtenue par les simulations. La de´formation dans les stresseurs SiGe est cependant sous estime´e dans
la simulation. Cette diffe´rence peut-eˆtre due a` une variation locale de la concentration de germanium
dans les stresseurs, introduite lors des e´tapes de fabrication. Ou bien les limites de notre simulation
e´le´ments finis sont atteintes.
E´chantillon 2 : Pour l’e´chantillon 2, le constat est tre`s proche de l’e´chantillon 1, sauf que le bruit dans
l’hologramme acquis pour la tache (004¯) est beaucoup plus faible (figure VI.12(a)) car il y a peu de
contraste dynamique pre´sent. Cela se retrouve bien entendu dans la comparaison entre expe´rience et
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Figure VI.11: (a) Hologramme en champ sombre de l’e´chantillon 1 associe´ a` la direction x (tache (004¯ )).
(b) Hologramme en champ sombre de l’e´chantillon 1 associe´ a` la direction y (tache (22¯ 0)). (c) Carte de
de´formation expe´rimentale issue de l’hologramme (a). (d) Carte de de´formation dans la direction x obtenue
a` l’aide de simulations par e´le´ments finis. (e) Carte de de´formation expe´rimentale issue de l’hologramme (b).
(f) Carte de de´formation dans la direction y obtenue a` l’aide de simulations par e´le´ments finis. (g) Profils de
de´formation expe´rimentaux et simule´s pour la direction x. Les lignes en pointille´ dans les images (c) et (d)
repre´sentent les positions des profils. (h) Profils de de´formation expe´rimentaux et simule´s pour la direction
y. Les lignes en pointille´ dans les images (e) et (f) repre´sentent les positions des profils.
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Figure VI.12: (a) Hologramme en champ sombre de l’e´chantillon 2 associe´ a` la direction x (tache (004¯ )).
(b) Hologramme en champ sombre de l’e´chantillon 2 associe´ a` la direction y (tache (22¯ 0)). (c) Carte de
de´formation expe´rimentale issue de l’hologramme (a). (d) Carte de de´formation dans la direction x obtenue
d’apre`s simulations par e´le´ments finis. (e) Carte de de´formation expe´rimentale issue de l’hologramme (b).
(f) Carte de de´formation dans la direction y obtenue d’apre`s simulations par e´le´ments finis. (g) Profils de
de´formation expe´rimentaux et simule´s pour la direction x. Les lignes en pointille´ dans les images (c) et (d)
repre´sentent les positions des profils. (h) Profils de de´formation expe´rimentaux et simule´s pour la direction
y. Les lignes en pointille´ dans les images (e) et (f) repre´sentent les positions des profils.
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simulation. La carte expe´rimentale des de´formations dans la direction x, visible en figure VI.12(c),
pre´sente beaucoup plus de de´tail. Par exemple, la zone de silicium situe´e sous les stresseurs SiGe ap-
paraˆıt nettement en compression, comme pre´vu par la carte simule´e pre´sente´e en figure VI.12(d). En ce
qui concerne les profils associe´s a` cette direction, la forme ge´ne´rale est bien plus proche (figure VI.12(g)).
Cependant, le de´calage entre les deux courbes est toujours tre`s net. Les ıˆlots de SiGe semblent plus
fortement relaxe´s que ce que pre´voit la simulation. Cette relaxation plus importante pourrait venir
des diffe´rents cycles thermiques qui ne sont pas pour l’instant pris en compte dans les simulations. La
pre´sence de contraste dynamique pourrait aussi influencer localement la phase et geˆnerait la recons-
truction quantitative de la carte de de´formation. En ce qui concerne les de´formations dans la direction
y, l’hologramme acquis en se´lectionnant la tache (22¯0) pre´sente lui aussi un contraste e´leve´, comme
montre´ dans la figure VI.12(b). Les re´sultats pre´sente´s sur la carte de de´formation expe´rimentale en
figure VI.12(e) sont ainsi en tre`s bon accord avec la carte simule´e (figure VI.12(f)). Cependant, les
de´formations, mesure´es expe´rimentalement au niveau des ıˆlots proches du canal, sont plus e´tendues
que dans les simulations. Cet effet provient probablement de nouveau de l’hypothe`se des e´le´ments finis
ou` les e´ventuelles contraintes induites par la fausse grille sont ne´glige´s. Cependant, cette hypothe`se
peut eˆtre utilise´e en premier ordre car la comparaison des profils de de´formation montre un re´sultat
en tre`s bon accord, aussi bien dans la forme ge´ne´rale des courbes que dans les valeurs de de´formation
(figure VI.12(h)).
Dans tous les profils re´alise´s sur ces e´chantillons, la sensibilite´ en de´formation est bien moins bonne que
celle obtenue sur l’e´chantillon compose´ de multicouches SiGe (∆ε ' 6.10−4 dans le profil pre´sente´ en figure
VI.12(h)). Cette diffe´rence provient sans doute du fait que les dispositifs e´tudie´s dans cette partie pre´sentent
une structure 2D et sont de petite taille. Les de´formations applique´es a` ces dispositifs e´tant tre`s fortes, les
effets de relaxation sont accrus ce qui implique la pre´sence de contraste dynamique plus important dans les
hologrammes et ge´ne`re du bruit lors de la reconstruction de la phase.
De manie`re ge´ne´rale, les comparaisons des de´formations pre´sentes dans le plan de l’e´chantillon entre
expe´rience et simulation montrent un bon accord quantitatif malgre´ l’hypothe`se re´alise´e sur l’influence de la
fausse grille. La me´thode d’holographie en champ sombre se re´ve`le donc eˆtre une me´thode de choix pour la
mesure de de´formation quantitative dans les dispositifs micro-e´lectroniques de dernie`re ge´ne´ration.
VI.5 Conclusion
L’holographie en champ sombre, technique tre`s re´cente en microscopie e´lectronique en transmission,
posse`de des caracte´ristiques tre`s inte´ressantes pour la mesure quantitative de de´formation. Dans un premier
temps, elle permet d’acque´rir des cartographies de de´formation avec un champ de vue pouvant atteindre
presque un microme`tre de coˆte´ pour un capteur de 2048×2048 pixels. Ces caracte´ristiques vont sans doute
e´voluer dans les anne´es a` venir avec l’arrive´e de came´ras offrant un nombre de pixels plus important. Dans
un deuxie`me temps, ce champ de vue tre`s large est associe´ a` une re´solution de l’ordre de 5 nm, re´solution qui
peut eˆtre diminue´e en augmentant la tension du biprisme et en re´duisant la taille du champ de vue. Cette
tre`s grande souplesse dans les conditions d’acquisition va permettre d’appliquer l’holographie en champ
sombre a` des e´chantillons varie´s et pouvant pre´senter des structures multi-e´chelles. Le dernier point fort de
l’holographie en champ sombre re´side dans une tre`s bonne sensibilite´ en de´formation, pouvant descendre
jusqu’a` 2.10−4, sensibilite´ comparable a` celle obtenue en faisceau convergent, tout en restant dans des
conditions de mesure en deux dimensions.
Ces conditions extraordinaires pre´sentent cependant quelques revers. Tout d’abord, le nombre de coups
rec¸us par le capteur est tre`s faible car le microscope est en condition deux ondes avec un faisceau tre`s
fortement astigmate, ce qui impose un temps d’acquisition e´leve´. Les techniques d’holographie e´tant tre`s
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sensibles au bruit environnant le microscope, ce dernier doit faire preuve d’une tre`s grande stabilite´ de fac¸on
a` re´cupe´rer suffisamment de coups avec un contraste e´leve´. Le microscope FEI Titan offre cette stabilite´, ce
qui nous a permis d’acque´rir des hologrammes sur une dure´e de 64 s et d’obtenir des re´sultats plus inte´ressants
en termes de sensibilite´ en de´formation que ceux du FEI Tecnai du CEMES a` Toulouse. L’holographie en
champ sombre est aussi limite´e par le fait que la zone de re´fe´rence doit eˆtre proche de la zone d’inte´reˆt,
environ un micron, distance de´pendant de la tension applique´e au biprisme. Cette limitation est la plus forte
puisqu’elle ne permet pas d’imager des nano-objets de fac¸on standard ou bien des structures pre´sentant des
champs de de´formation e´tendus.
L’holographie en champ sombre reste cependant une me´thode privile´gie´e pour la mesure de de´formation
dans les composants lie´s a` la micro-e´lectronique puisque ces derniers pre´sentent un substrat tre`s proche de
la zone d’inte´reˆt. D’apre`s les re´sultats que nous avons obtenus sur des dispositifs 2D compose´s de stresseurs
SiGe, l’holographie en champ sombre sera une technique de choix pour la mesure de de´formation dans les







La mesure quantitative de de´formation a` l’e´chelle nanome´trique est un besoin fort dans le milieu indus-
triel, en particulier pour le secteur de la microe´lectronique, et ce depuis un peu plus d’une dizaine d’anne´es.
La microscopie e´lectronique en transmission est une des seules techniques de caracte´risation permettant d’at-
teindre a` la fois les re´solutions spatiales et les sensibilite´s en de´formation requises par les projets industriels
re´cents. La grande versatilite´ de la microscopie e´lectronique en transmission permet la mise en place de
plusieurs techniques de mesure de de´formation en utilisant toujours la meˆme machine.
Durant ces trois anne´es de the`se, quatre techniques de mesures de de´formation ont e´te´ e´tudie´es en de´tails :
la technique des moire´s, le faisceau convergent, la nano-diffraction et l’holographie en champ sombre. Ces
quatre techniques diffe`rent par leur mode de fonctionnement mais aussi par leur re´solution spatiale, leur sen-
sibilite´ en de´formation, leur mode d’acquisition et les types d’e´chantillons auxquels elles peuvent s’appliquer.
La technique des moire´s est assez spe´cifique de par les e´chantillons particuliers qu’elle ne´cessite : deux
mate´riaux cristallins superpose´s dans la direction du faisceau d’e´lectrons. Sa sensibilite´ en de´formation de
5.10−4 la place dans une bonne moyenne et elle peut eˆtre utilise´e pour des cas ne´cessitant des “grand-
s” champs de vue, supe´rieurs a` 3×3 µm2. Le traitement des donne´es expe´rimentales est relativement aise´
et rapide et me`ne a` l’obtention de cartes de de´formation. Cependant, elle posse`de deux limitations qui la
rendent inexploitable du point de vue de l’e´tude de dispositifs de dernie`re ge´ne´ration en microe´lectronique :
sa re´solution spatiale est assez limite´e puisque les franges de moire´s sont distantes d’au moins 20 nm et,
pour la rendre quantitative, elle ne´cessite un couplage a` une autre technique (NBED, Diffraction des rayons
X) pour pouvoir mesurer la de´sorientation entre les deux mate´riaux.
Le faisceau convergent est une technique de mesure de de´formation tre`s sensible, pouvant descendre
jusqu’a` 2.10−4. Pour atteindre ces valeurs, elle requiert l’utilisation d’e´chantillons e´pais au regard de la
microscopie e´lectronique en transmission. Les e´paisseurs typique e´tant comprises entre 150 et 700 nm, avec
un bon compromis pour 300 nm. Dans ces conditions, les cliche´s CBED doivent eˆtre filtre´s en e´nergie de
fac¸on a` e´liminer toutes les informations lie´es a` la diffusion des e´lectrons dans le cristal qui viennent de´grader
le contraste. Sa re´solution spatiale est excellente, environ 4 nm pour un cristal de 300 nm d’e´paisseur.
La grande sensibilite´ du faisceau convergent s’ave`re eˆtre aussi son plus grand proble`me. (i) Pour pouvoir
extraire facilement l’information des lignes de HOLZ, il faut tilter l’e´chantillon de plus de 7° hors d’un axe de
zone principal. Les e´chantillons e´tant relativement e´pais, cette de´sorientation peut mener a` des effets de mas-
quage ou de superposition dans les structures e´tudie´es, re´duisant d’autant la re´solution spatiale ou rendant
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la mesure impossible. (ii) Les lignes de HOLZ dont les positions sont sensibles a` la de´formation, sont aussi
sensibles aux variations du champ de de´placement dans l’e´paisseur meˆme de l’e´chantillon. Ces variations,
cause´es par des effets de relaxation de contrainte dans la lame TEM, ge´ne`rent des effets d’e´largissement des
lignes de HOLZ. Le traitement des franges de HOLZ ne´cessite alors de lourds calculs couplant e´le´ments finis
et simulations dynamiques.
La nano-diffraction est une technique posse´dant une tre`s bonne re´solution spatiale, pouvant descendre
en dessous de 3 nm et une sensibilite´ en de´formation inte´ressante, atteignant 6.10−4. Elle est tre`s facile a`
mettre en œuvre et ne ne´cessite pas de filtrage en e´nergie si l’e´paisseur de l’e´chantillon est infe´rieure a` 150-200
nm. Au dessus, l’influence de la diffusion devient trop importante, entraˆınant une chute de la sensibilite´ en
de´formation. Son principal atout est de pouvoir prendre un cliche´ de re´fe´rence dans une zone tre`s e´loigne´e
de la zone d’inte´reˆt (et meˆme sur un autre e´chantillon), du moment que les conditions d’illumination et
d’e´paisseurs sont les meˆmes. De plus, le traitement d’une se´rie de donne´es ne de´passe pas la demi-heure et
peut eˆtre effectue´ facilement par un ope´rateur.
Les principaux de´fauts de la nano-diffraction sont une sensibilite´ aux variations d’e´paisseurs (± 10 nm) et
d’orientations (± 0,2°), qui peuvent la rendre non quantitative. Le recours a` des pre´parations d’e´chantillons
FIB pour obtenir des e´chantillons a` faces paralle`les est alors ne´cessaire. Enfin, meˆme s’il est possible d’obtenir
des cartes de de´formation, cette technique n’est pas la plus approprie´e pour ce type d’application, en grande
partie due a` la quantite´ importante de donne´es qui en re´sulte, une se´rie de 150 images de´passant rapidement
1 Go de donne´es pour une came´ra de 2048×2048 pixels.
Pour finir, l’holographie en champ sombre est une technique tre`s re´cente et promise a` un bel avenir : les
donne´es, acquises sous forme de cartes, sont tre`s bien re´solues (4 nm) pour un grandissement permettant
d’obtenir un champ de vue de l’ordre de 500×500 nm2. L’utilisation d’un microscope tre`s stable permettant
l’acquisition d’hologrammes sur de grands temps de pose (typiquement 64 s) donne acce`s a` des sensibilite´s
en de´formation impressionnantes, 2.10−4, et ce dans les deux directions de l’espace avec la re´solution cite´e
plus haut. Le champ de vue de l’holographie en champ sombre est aussi tre`s important, pouvant aller jusqu’a`
quelques µm2 mais entraˆınant une le´ge`re perte de re´solution.
La technique d’holographie en champ sombre ne´cessite cependant une zone de re´fe´rence proche (e´loigne´e
de 500 nm a` 2 µm suivant la tension du biprisme) et dans une orientation identique a` la zone d’e´tude. Ces
conditions cantonnent l’holographie en champ sombre a` des e´chantillons pre´sentant des caracte´ristiques de
type e´pitaxie.
L’e´tude de ces quatre techniques s’est de´roule´e autour d’e´chantillons simples, compose´s de couches en
e´pitaxie pour la plupart. Ces e´chantillons faciles a` mode´liser et a` pre´parer ont servi de standard pour pouvoir
mesurer avec pre´cision les re´solutions spatiales et les sensibilite´s en de´formation pour chacune des me´thodes.
Des mesures sur des e´chantillons plus proches des applications de la micro-e´lectronique ont pu alors eˆtre
re´alise´es de fac¸on quantitative.
Comparaison entre CBED, NBED et holographie en champ sombre
Certains e´chantillons mode`les ont e´te´ caracte´rise´s par diffe´rentes me´thodes et il est inte´ressant de pouvoir
en comparer les re´sultats. La technique des moire´s n’est pas conside´re´e ici car les e´chantillons qu’elle requiert
sont plus spe´cifiques.
Comparaison CBED/NBED : L’e´tude de la couche de Si0.69Ge0.31 (pre´sente´ en partie II.2.1) a e´te´ ef-
fectue´es par CBED et par NBED. La mode´lisation des franges de HOLZ et leur bonne reproduction
par rapport a` l’expe´rience permet de donner une valeur de la de´formation mesure´e par CBED dans
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la couche e´tudie´e. Ainsi, la pre´cision du CBED lors de la pre´sence de splitting n’est donne´e que par
la combinaison d’une bonne simulation nume´rique de l’e´chantillon par e´le´ments finis et d’une bonne
simulation dynamique des cliche´s expe´rimentaux. Le CBED ne fournit pas un profil de de´formation
expe´rimental qui serait comparable a` celui enregistre´ en NBED. Seul le profil de de´formation simule´
permet une comparaison directe. Cet aspect est la plus grande diffe´rence entre les deux techniques : le
CBED requiert une simulation pour eˆtre exploite´, ce qui n’est pas ne´cessairement le cas pour le NBED
(les effets de relaxations de contrainte ne sont alors pas pris en compte, ce qui revient a` ge´ne´rer une
erreur syste´matique sur la mesure de de´formation pouvant aller jusqu’a` 10 %). Cependant, de`s lors
que mode´lisation et expe´rience sont en accord, le CBED permet l’obtention de re´sultats d’une qualite´
supe´rieure a` ceux obtenus en NBED puisque les e´ventuels de´fauts pre´sents dans l’e´chantillon ne sont
pas pris en compte dans les simulations. De plus, la mode´lisation donne acce`s au champ de de´placement
complet dans l’e´chantillon.
En comparaison, le NBED fournit des re´sultats plus bruite´s, comme le montre le graphe de la figure
VI.13(a) entre les profils de de´formation obtenus par les mesures NBED et par la mode´lisation des
cliche´s CBED (simulations e´le´ments finis). La de´formation en compression du silicium pre`s de la couche
est fortement surestime´e par la mesure NBED. Ce de´saccord s’explique par une forte rotation des plans
atomiques a` cet endroit qui modifie le contraste des taches de diffraction. Le NBED se re´ve`le aussi
comple`tement insensible a` l’inhomoge´ne´ite´ du champ de de´placement dans l’e´paisseur de l’e´chantillon.
La carte de splitting associe´e a` la ligne (6,-4,10) (figure VI.13(b)), mise a` la meˆme e´chelle que le graphe
de la figure VI.13(a), le montre clairement. La zone ou` l’e´largissement des lignes de HOLZ est le plus
important ne correspond a` aucune modification de la de´formation pour le NBED.
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Figure VI.13: (a) Comparaison des profils de de´formation dans la direction x perpendiculaire a` la couche
de SiGe entre les mesures par CBED (profils issus de simulation par e´le´ments finis) et par nano-diffraction.
(b) Carte de splitting expe´rimentale de la ligne (6,-4,10) associe´e a` la couche de SiGe. Les cliche´s CBED
ne´cessaire a` l’obtention de cette carte ont e´te´ acquis a` 300 kV en axe [8,11,0].
Comparaison NBED/Holographie en champ sombre : La comparaison entre ces deux techniques est
possible sur l’e´chantillon multicouches SiGe (pre´sente´ en partie II.2.1). Ces deux techniques sont plus
faciles a` comparer du fait qu’elles fournissent deux profils de de´formation expe´rimentaux, repre´sente´s
en figure VI.14 pour la direction x. De fac¸on ge´ne´rale, les deux profils sont en bon accord, mais quelques
petites diffe´rences sont a` noter. Le profil obtenu par NBED est nettement plus bruite´ car le NBED
n’offre pas la meˆme sensibilite´ en de´formation que l’holographie en champ sombre. Cependant, malgre´
ce bruit, la compression du silicium entre les couches de SiGe est bien visible dans le profil NBED, ce
qui n’est pas le cas pour le profil d’holographie en champ sombre. Les effets de discontinuite´ de phase
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Figure VI.14: Comparaison des profils de de´formation dans la direction x perpendiculaire aux couches entre
les mesures par holographie en champ sombre et par nano-diffraction.
sombre.
Perspectives
Les quatre techniques de mesures de de´formation pre´sente´es sont diffe´rentes de par leur sensibilite´, leur
re´solution et leur champ de vue. Chacune d’elles se re´ve`le adapte´e pour un type d’e´chantillon donne´. Ainsi,
les e´chantillons pre´sentant une superposition de deux couches dont les dimensions late´rales sont supe´rieures
a` la centaine de nanome`tres sont particulie`rement adapte´s a` la technique des moire´s. Pour le CBED, la
technique se re´ve`le tre`s sensible et facile d’acce`s pour les e´chantillons ne pre´sentant pas d’inhomoge´ne´ite´
du champ de de´placement dans l’e´paisseur de l’e´chantillon et ou` les phe´nome`nes de masquages ne posent
pas de proble`me. L’holographie en champ sombre est efficace pour les e´chantillons dont la zone de re´fe´rence
est proche de la zone e´tudie´e. Pour finir la nano-diffraction est particulie`rement bien adapte´e pour l’e´tude
de nano-objets (nanofils, nanoparticules, ...) ou pour les e´chantillons caracte´rise´s par une zone de re´fe´rence
e´loigne´e (voir absente) de la zone d’inte´reˆt.
Si la technique des moire´s reste pour l’instant difficile a` ame´liorer, il n’en est pas de meˆme pour le faisceau
convergent, la nano-diffraction ou l’holographie en champ sombre.
Pour le CBED, dans le cadre de l’e´largissement des lignes de HOLZ, des efforts devront eˆtre mene´s sur le
mode`le dynamique de fac¸on a` pouvoir reproduire les cliche´s expe´rimentaux quel que soit l’e´tat de de´formation
du mate´riau. Le mode`le Multislice apparaˆıt comme une bonne solution d’apre`s les re´sultats pre´liminaires
que nous avons obtenus, mais plus d’efforts devront eˆtre mene´s dans cette direction. De plus, le caracte`re
cine´matique des lignes de HOLZ diffracte´es est a` ve´rifier.
Le NBED est une technique qui commence a` faire ses preuves avec des parame`tres aux limites de la
physique (en terme de taille de sonde et de demi angle de convergence) mais dont certains comportements
doivent eˆtre mieux compris. Par exemple, la correction de la position des taches de diffraction par rapport
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a` la variation de la position de la sphe`re d’Ewald pourrait ame´liorer la sensibilite´ de la technique. La
mode´lisation dynamique de cliche´s NBED permettrait aussi de prendre en compte les modifications des
positions des maxima des taches de diffraction avec la courbure de l’e´chantillon et d’obtenir des mesures de
de´formation de meilleure qualite´.
De toutes les techniques e´tudie´es, c’est l’holographie en champ sombre qui semble la plus a` meˆme d’e´voluer
dans les prochaines anne´es. L’arrive´e sur le marche´ de came´ra plus sensible aux e´lectrons et offrant plus de
pixels permettrait d’augmenter la qualite´ des hologrammes ainsi que le champ de vue. La compre´hension de
l’influence des phe´nome`nes dynamiques sur la phase de l’hologramme serait aussi un moyen d’ame´liorer la









Deux principaux repe`res ont e´te´ utilise´s, le premier est lie´ aux axes cristallins d’une structure cubique, le
second est tourne´ de 45° par rapport au premier autour de l’axe des x. Ces deux re´fe´rentiels sont brie`vement
pre´sente´s ainsi que l’expression mathe´matique des matrices de passage permettant de changer de bases.
A.1 Repe`res
Le repe`re R0 est lie´ aux directions cristallographiques d’un cristal a` syme´trie cubique. Ce re´fe´rentiel est
typique du cristal de silicium ou de silicium-germanium. L’axe x0 suit la direction [100], l’axe y0 la direction
[010] et l’axe z0 la direction [001]. Une repre´sentation de ce re´fe´rentiel est pre´sente´ en figure A.1(a).
Le repe`re R1 est quant a` lui tourne´ de 45° par rapport au repe`re R0 autour de l’axe z0 et les labels
des axes changent. La direction x1 est alors dirige´ suivant la direction cristallographique [001], identique a`
l’axe z0. L’axe y1 est suivant [11¯0] et l’axe z1 suivant [110]. Ce re´fe´rentiel est tre`s utilise´ car repre´sentatif
de l’orientation des e´chantillons re´alise´s par e´pitaxie. La direction z1 repre´sente alors la direction d’amin-



























Figure A.1: Repre´sentation des repe`res R0 lie´ au cristal et R1 lie´ a` la majeur partie des e´chantillons. Dans
ce dernier repe`re, la direction des e´lectrons est suivant z1.
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ANNEXE A. DE´FINITION DES REPE`RES
A.2 Changement de repe`re
Cas ge´ne´ral
Afin d’obtenir des formules de changement de base simples et mne´motechniques, l’e´criture de la matrice
de passage PB0→B1 d’une base B0 a` une base B1 consiste a` e´crire les vecteurs de la base d’arrive´e dans la























Un vecteur quelconque ~b0 dans la base B0 s’e´crivant ~b1 dans B1 est de´fini par la relation :
~b0 = PB0→B1~b1 (A.2)
Pour exprimer le vecteur~b1 dans la base B0, la matrice de passage PB1→B0 s’e´crit simplement P−1B0→B1 . Ainsi :
~b1 = PB1→B0~b0 = P−1B0→B1~b0 (A.3)
Pour un changement de base d’une matrice A0 dans la base B0 s’e´crivant A1 dans la base B1, la formule de
changement de base est simplement :
A0 = PB0→B1A1PB1→B0 (A.4)
Cas du repe`re R1





















Lois de l’e´lasticite´ line´aire : loi de Hooke
Dans le cadre des de´formations e´lastiques, c’est a` dire l’ensemble des de´formations qui se dissipent si
la contrainte applique´e sur le mate´riau disparaˆıt, il existe une loi line´aire, la loi de Hooke, qui s’applique
sur une grande partie des mate´riaux solides pour de faibles de´formations (typiquement jusqu’a` quelques
pourcent). Un rappel des notations pour les donne´es de contrainte et de de´formation permettra de pre´senter
la loi de Hooke dans le cas ge´ne´ral avec plus de facilite´. Une partie sera alors consacre´e plus spe´cifiquement
aux mate´riaux cubiques e´tudie´s dans ce travail de the`se.
B.1 Rappel sur les notations
Dans la the´orie des contraintes et des de´formations, le tenseur des contraintes est note´ σ et le tenseur
des de´formations ε. Ces tenseurs sont d’ordre 2 dans un espace a` trois dimensions et sont constitue´ de
9 composantes. Il est alors possible de les repre´senter sous forme matricielle dans un repe`re quelconque













Pour des raisons de d’e´quilibre physique dans le mate´riau, les coefficients σij et σji (respectivement εij et
εji ou` (i, j) ² {1; 2; 3}) sont e´gaux. Les tenseurs σ et ε sont donc constitue´s de 6 composantes inde´pendantes.
Cette condition de syme´trie s’explique parfaitement par la de´finition du tenseur des de´formations. Il est issu















Ces quelques lignes montrent que l’information la plus riche se trouve dans le champ de de´placement, duquel
sont issues toutes les autres de´finitions.
B.2 Loi de Hooke dans le cas ge´ne´ral




Cijklεkl (i, j, k, l) ² {1; 2; 3} (B.6)
Les coefficients Cijkl sont les coefficients de rigidite´ et forment C,le tenseur de rigidite´ d’ordre 4, forme´ de
81 composantes. La condition de syme´trie sur les tenseurs de contrainte et de de´formation permettent de
re´duire le nombre de coefficients de rigidite´ a` 21.
Cijkl = Cijlk = Cjikl = Cklij (B.7)
Une notation simplifie´e est alors adopte´e pour les couples (i, j) et (k, l) de fac¸on a` re´duire le nombre d’indice
des coefficients de rigidite´ de 4 a` 2. La re`gle de correspondance est la suivante :
11→ 1 12→ 6 13→ 5
21→ 6 22→ 2 23→ 4
31→ 5 32→ 4 33→ 3
(B.8)
Il est alors possible de mettre la loi de Hooke sous une e´criture matricielle en regroupant les 6 composantes











C11 C12 C13 C14 C15 C16
C12 C22 C23 C24 C25 C26
C13 C23 C33 C34 C35 C36
C14 C24 C34 C44 C45 C46
C15 C25 C35 C45 C55 C56











B.3 Cas des mate´riaux a` syme´trie cubique
Cas anisotrope
Pour les mate´riaux a` syme´trie cubique et dans le cas anisotrope, il existe seulement trois composantes
inde´pendantes dans le tenseur C. Pour des mate´riaux suivant cette syme´trie, la loi de Hooke dans le repe`re
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B.4. CHANGEMENT DE REPE`RE










C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
























C11 + C12 −C12 −C12 0 0 0
−C12 C11 + C12 −C12 0 0 0






















Avec D = (C11 − C12)(C11 + 2C12).
Cas isotrope
Dans le cas isotrope, il n’existe plus que deux composantes inde´pendantes qui permettent d’exprimer les
coefficients C11, C12 et C44 : ce sont les coefficients de Lame´ λ et µ.
C11 = λ+ µ C12 = λ C44 = µ (B.12)
Les coefficients de Lame´ sont relie´s aux module d’Young E et au module de Poisson ν par les relations :
λ =
Eν




En utilisant ces notations, la loi de Hooke pour les mate´riaux a` syme´trie cubique dans le cas isotrope se











(1 + ν)(1− 2ν)

1− ν ν ν 0 0 0
ν 1− ν ν 0 0 0






















B.4 Changement de repe`re
Jusqu’a` pre´sent, la loi de Hooke pour les mate´riaux a` syme´trie cubique exprime´e dans l’e´quation (B.10)
e´tait valable dans le repe`re R0 lie´ aux axes principaux du cristal (Annexe A). Dans les e´chantillons e´tudie´s,
l’orientation est le plus souvent suivant le repe`re R1 ou` les directions x1 et y1 sont suivant les directions
cristallographiques [110] et [11¯0] respectivement (la direction z restant inchange´e par rapport au repe`re R0).
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ANNEXE B. LOIS DE L’E´LASTICITE´ LINE´AIRE : LOI DE HOOKE
Les formules de changement de bases pour des tenseurs d’ordre 2 (tels les matrices de contrainte et de
de´formation) sont les meˆmes que pour une matrice 3×3 dans un repe`re a` trois dimensions. Ainsi, en utilisant
le formalisme pre´sente´ dans la partie (Annexe A), le tenseur des contraintes σR1 s’e´crit :
σR1 = PR1→R0σR0PR0→R1 (B.15)
Par contre, le changement d’un tenseur d’ordre 4 est nettement moins trivial et il est ne´cessaire de recalculer
C d’apre`s les expressions de σ et ε obtenues par changement de base. Ainsi, en notant (x, y, z) les directions











C11 C12 C12 0 0 0
C12
C11 + C12 + 2C44
2




C11 + C12 − 2C44
2







0 0 0 0 C44 0



































11 0 0 0
0 0 0 C ′66 0 0
0 0 0 0 C ′44 0



































33 − C ′213
D1

































Avec D1 = (C ′11 − C ′12)(C ′11C ′33 + C ′12C ′33 − 2C ′213)






33 − 2C ′213.
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ANNEXE C
Lois d’e´pitaxie dans le cadre de l’e´lasticite´ line´aire
Les e´chantillons e´tudie´s dans ce me´moire ont la particularite´s d’avoir tous e´te´ re´alise´s en e´pitaxie
(couches de SiGe) ou offrant des caracte´ristiques e´quivalentes a` celle de l’e´pitaxie du point de vue de la
de´formation (couches de nitrures e´tudie´es dans la partie IV.5 notamment). Ces e´chantillons sont parti-
culie`rement inte´ressants dans le cadre de de´veloppement de techniques de mesure de de´formation car ils
entrent dans le cadre des lois de l’e´lasticite´ line´aire.
Afin d’eˆtre cohe´rent, une premie`re partie sera de´die´e au choix de la de´finition de la de´formation. Les lois
d’e´pitaxie pour deux mate´riaux diffe´rents et la de´formation re´sultante seront ensuite aborde´es.
C.1 La de´formation : de´finition
Pour les cas qui nous inte´ressent ici, il existe deux de´finitions pour la de´formation qui peuvent preˆter
a` confusion suivant la convention choisie. Afin de rendre les choses le plus clair possible, conside´rons deux
mate´riaux a` syme´trie cubique : un mate´riau, note´ A, joue le roˆle substrat et un autre mate´riau, note´ B,
de´signe le mate´riau d’e´tude. Ces deux mate´riaux sont caracte´rise´s par des parame`tres de mailles a` l’e´tat
massif aA et aB .
Dans la loi de Hooke, telle que pre´sente´e en e´quation (B.10) pour les mate´riaux anisotropes a` syme´trie
cubique, l’e´tat de re´fe´rence du mate´riau est l’e´tat non de´forme´ (ou e´tat relaxe´) du mate´riau conside´re´ a` l’e´tat
massif. Cette re´fe´rence impose une de´finition de la de´formation, de´signe´e par de´formation mate´riau et note´e





Ainsi, dans un syste`me compose´ d’un nombre n de mate´riaux, il sera ne´cessaire de de´finir n re´fe´rence, chacune
lie´e a` un mate´riau particulier.
Cependant, dans de nombreux cas et en particulier celui de la mesure de de´formation par microscopie
e´lectronique en transmission, il est bien plus commode de de´finir une seule re´fe´rence pour l’ensemble des
mate´riaux conside´re´s, ge´ne´ralement prise dans une partie totalement relaxe´ du substrat. Cette de´formation,






ANNEXE C. LOIS D’E´PITAXIE DANS LE CADRE DE L’E´LASTICITE´ LINE´AIRE
Ces deux de´finitions sont relie´es entre elles par le de´saccord parame´trique, note´ m dans la de´finition







avec f = − m
1 +m
(C.3)
Les deux de´finitions de de´formation sont alors relie´es par l’expression suivante :
εBxx = ε
′B










C.2 The´orie e´lastique pour deux mate´riaux en e´pitaxie
Reprenons les deux mate´riaux A et B a` syme´trie cubique de la partie pre´ce´dente et conside´rons les en
e´pitaxie dans dans le plan (x,y) du repe`re R0 (voir annexe A). En l’absence de de´fauts (ge´ne´ralement des
dislocations), l’e´pitaxie impose que les liaisons atomiques entre les deux mate´riaux soient conserve´es dans le
plan de l’e´pitaxie. Le parame`tre de maille dans le plan (x, y) devient alors a‖ pour les deux mate´riaux. Dans
la direction z, les parame`tres de mailles pour les mate´riaux A et B sont respectivement a⊥A et a
⊥
B .
Afin de conside´re´ un cas simple nous nous plac¸ons dans l’approche de´formation mate´riau, les mate´riaux
A et B sont conside´re´s infinis dans les directions x et y et dont les e´paisseurs dans la direction z sont
respectivement ΛA et ΛB . La surface orthogonale a` la direction z est suppose´e libre et il n’y a pas de
cisaillement. Ces deux dernie`res hypothe`ses imposent alors :
σzz = σyz = σxz = σxy = 0 (C.5)
La loi de Hooke s’exprime alors :
















La nullite´ de la composante σzz couple´e a` l’e´galite´ des composantes de contrainte et de de´formations dans





La contrainte biaxiale dans le plan (x, y) s’exprime alors dans A ou dans B par :
σxx = σyy =
[














L’e´nergie e´lastique par unite´ de surface dans le plan de l’e´pitaxie fait intervenir les e´paisseurs des couches
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Le parame`tre de maille e´pitaxie´ s’obtient en minimisant cette e´nergie, soit :
∂ESElast
∂a‖






















2 + αBBiaxΛB (aA)
2 (C.12)





























)2 aB − aAaA (C.14)
E´paisseur du substrat infinie
Dans le cas ou` l’e´paisseur du substrat (mate´riau A) peut-eˆtre conside´re´e comme infiniment plus grande
que celle du mate´riau B (ce qui est vrai dans le cas de structure e´pitaxie´e sur un substrat de silicium), les
valeurs des de´formations dans chacun des mate´riaux devient :





Les de´formations dans la directions z sont issues de l’e´quation (C.7) et de´crites par :





Cas des de´formations de Lagrange
Dans l’approche de´formation de Lagrange, les de´formations sont toutes de´finies par rapport au substrat.





























Simulations par e´le´ments finis dans Comsol
Cette annexe pre´sente succinctement la me´thode des e´le´ments finis et les e´quations associe´es a` la me´cani-
que des milieux continus dans le cas des contraintes e´lastiques. Ces e´quations sont ensuite compare´es aux
e´quations utilise´es dans le logiciel Comsol. La de´finition de la de´formation par e´pitaxie dans les e´quations
de Comsol est enfin pre´sente´e dans le cas ge´ne´ral puis dans le cadre de l’approximation des de´formations
planes. Enfin, quelques re´sultats sur l’influence de la taille des e´le´ments dans le maillage e´le´ments finis sont
discute´s.
D.1 Rappel sur les e´le´ments finis
La simulation par e´le´ments finis consiste a` de´couper une structure en un nombre discret et fini de briques
e´le´mentaires (ou e´le´ments). Les sommets de chaque e´le´ment forment ce que l’on appelle des nœuds qui, relie´s
entre eux, de´crivent le maillage de la structure. Les e´quations qui minimisent l’e´nergie globale du syste`me en
fonction du temps (e´nergie de´pendant des forces en pre´sence, de la tempe´rature, des champs e´lectriques ou
magne´tiques, ...) sont alors calcule´es exactement en chaque nœud du maillage et interpole´es entre les nœuds
de fac¸on line´aire ou quadratique (rarement cubique).
Dans le cadre de cette the`se, nous nous inte´ressons seulement aux interactions me´caniques entre solides,
inde´pendantes du temps (phe´nome`nes stationnaires). L’e´quation d’e´quilibre des contraintes en me´canique
des milieux continus dans le cas e´lastique prend la forme suivante, dans une base (0, x1, x2, x3) :
∂σij
∂xj
+Φi = 0, (i, j) ² {1, 2, 3} (D.1)
avec σ le tenseur des contraintes et Φ regroupant les termes de source. La loi de Hooke relie la contrainte
a` la de´formation par l’e´quation (B.6) pre´sente´e en annexe B.2 : σij =
∑
kl Cijklεkl, (i, j, k, l) ² {1, 2, 3}.
L’e´quation (D.1) s’e´crit alors en notation contracte´e :
∂
∂xj
Cijklεkl +Φi = 0. (D.2)
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+Φi = 0, (D.4)






+Φi = 0. (D.5)
D.2 E´quation d’e´quilibre dans Comsol
L’e´quation ge´ne´rale utilise´e par le programme Comsol applique´e a` une variable ~u dans un domaine Ω de




−∇.(c˜∇~u+ α˜~u− γ˜) + β˜∇~u+ a˜~u = f dans Ω,
~n.(c˜∇~u+ α˜~u− γ˜) + q~u = g − hTµ sur ∂Ω,
h~u = r sur ∂Ω.
(D.6)
La premie`re e´quation de´signe l’e´quation aux de´rive´es partielles a` re´soudre ou` : dα est le terme de masse, c˜
est un coefficient de diffusion, α˜ et β˜ deux termes de convection, a˜ un coefficient d’absorption, γ˜ et f , deux
termes de source. Les deux autres e´quations expriment respectivement les conditions aux limites de type
Neumann et Dirichlet sur les frontie`res du domaine ∂Ω.
L’e´quation (D.6) est une e´criture contracte´e et peut eˆtre applique´e au cas ou` ~u est le vecteur de´placement
U . Dans toute la suite, nous nous inte´resserons uniquement aux phe´nome`nes stationnaires ainsi le premier
terme dans la premie`re e´quation du syste`me (D.6) est nul. Afin de comprendre le formalisme de Comsol,
nous allons re´e´crire le terme ∇· (c˜∇U) de l’e´quation (D.6) dans le cas ou` la fonction U est un vecteur a` deux









































Le vecteur U est un tenseur d’ordre 1 et est donc repre´sente´ dans un espace a` deux dimensions par un vecteur
a` 2 composantes. L’ope´rateur nabla applique´ au vecteur U e´le`ve d’une unite´ l’ordre du tenseur. Ainsi, ∇U
est un tenseur d’ordre 2 qui s’exprime dans le plan P par un vecteur a` 4 composantes (ou par une matrice
2×2).
Pour des mate´riaux anisotropes, les composantes c˜ij sont elles meˆmes des tenseurs d’ordre 2 (c˜ = {c˜ijkl}
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Le produit scalaire de l’ope´rateur ∇ avec ce tenseur d’ordre 2 s’e´crit comme un tenseur d’ordre 1 (vecteur a`
2 composantes dans P) :

































En de´veloppant tous ces termes et en ge´ne´ralisant le re´sultat dans un espace a` 3 dimensions, il vient :











soit, en notation contracte´e c’est-a`-dire en sommant sur les indices re´pe´te´s :






En adoptant les meˆmes conventions pour les autres termes de l’e´quation (D.6), nous obtenons pour le cas










∂Uk + a˜ijUj = fi (D.13)
La terminologie utilise´e dans Comsol est tre`s analogue a` celle utilise´e en me´canique des milieux continus.
En particulier, dans le cas de l’e´lasticite´ (en ne´gligeant les termes de convection), l’e´quation (D.6) devient :
∇ · (c˜∇U) + f = 0 (D.14)






+ fi = 0 (D.15)
D.3 Tenseur de rigidite´ dans Comsol
En comparant les e´quations (D.2) et (D.15), il est possible d’exprimer les coefficients c˜ijkl dans Comsol
en fonction des coefficients de rigidite´s classiques Cijkl :
c˜ijkl = Cikjl (D.16)
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Il y a donc une inversion des coefficients j et k entre les deux formulations, ce qui impose de de´finir un
tenseur de rigidite´ c˜ dans le programme Comsol diffe´rent du tenseur de rigidite´ classique C. Ainsi, le tenseur




































































































D.4 Mise en place de la de´formation dans Comsol
Il existe diffe´rentes fac¸on de mode´liser l’application d’une de´formation dans le cas de deux mate´riaux en
e´pitaxie.
La manie`re la plus standard consiste a` faire refroidir les deux mate´riaux conside´re´s depuis une tempe´rature
a` laquelle les deux mate´riaux posse`dent le meˆme parame`tre de maille. Lors de la phase de refroidissement,
la diffe´rence dans le coefficient de dilatation thermique entre les deux mate´riaux ge´ne`rent la de´formation.
Le proble`me de cette technique est qu’il est assez difficile de ve´rifier physiquement la tempe´rature de de´part
ainsi que la mesure quantitative de la de´formation dans le mate´riau massif.
La seconde fac¸on d’appliquer la de´formation se rapproche plus de la the´orie e´lastique de l’e´pitaxie. Le
mate´riau sous de´formation est d’abord suppose´ avoir le meˆme parame`tre de maille que le substrat. Un terme
de de´formation en volume est alors introduit dans les e´quations d’e´quilibre qui force le mate´riau a` revenir
a` son e´tat relaxe´. Le fait que substrat et mate´riau en e´pitaxie soient lie´ ge´ne`re alors l’e´tat de de´formation.
Cette fac¸on de faire peut bien suˆr eˆtre applique´e en utilisant des contraintes en utilisant les proprie´te´s
de l’e´lasticite´ line´aire, comme vu dans la partie III.2.4. Ce mode`le permet de comple`tement maˆıtriser la
de´formation impose´e dans le mate´riau et ainsi d’obtenir facilement la de´formation dans le cas massif.
Dans toutes les simulations par e´le´ments finis re´alise´s dans ce travail de the`se, nous avons utilise´ le
deuxie`me mode`le. Son imple´mentation dans Comsol est pre´sente´ plus en de´tail dans la suite dans la cas 3D.
De plus, il existe de nombreux cas ou` une simulation 2D est suffisante pour les e´chantillons e´tudie´s en se
plac¸ant dans le cadre des de´formations planes. La pre´sentation de cette hypothe`se et son imple´mentation
dans Comsol sont aussi de´crites.
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D.4.1 De´formation dans le cas 3D
L’application de la de´formation impose d’ajouter un terme dans l’e´quation d’e´quilibre utilise´e par Comsol












0 dans le mate´riau non contraint
fδkl dans le mate´riau contraint
(D.20)
Ou` f est le de´saccord parame´trique dans la de´finition de´formation de Lagrange (voir annexe B.1). Le terme
c˜ikjlε
0
kl est repre´sente´ par le terme γ˜ dans l’e´quation (D.6). C’est par la de´finition de ce terme qu’est impose´
la de´formation dans Comsol.
Imple´mentation dans le cas du repe`re RO
Dans le cas du repe`re R0 lie´ au cristal, on reprend le tenseur de rigidite´ exprime´ pour Comsol dans
l’e´quation (D.18) qui est exprime´ de fac¸on plus clair par une matrice 6×6 en fonction des coefficients de











C11 C44 C44 0 0 0
C44 C11 C44 0 0 0






















Imple´mentation dans le cas du repe`re R1
Dans le repe`re R1, le tenseur de rigidite´ Cijkl a e´te´ exprime´ dans l’annexe B.4. De manie`re de´veloppe´, il






C ′33 0 0
0 C ′13 0
0 0 C ′13


0 C ′44 0




0 0 C ′44
0 0 0
C ′44 0 0

0 C ′44 0




C ′13 0 0
0 C ′11 0




0 0 C ′66
0 C ′66 0

0 0 C ′44
0 0 0




0 0 C ′66
0 C ′66 0


C ′13 0 0
0 C ′12 0
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C ′33 0 0
0 C ′44 0
0 0 C ′44


0 C ′13 0




0 0 C ′13
0 0 0
C ′44 0 0

0 C ′44 0




C ′44 0 0
0 C ′11 0




0 0 C ′12
0 C ′66 0

0 0 C ′44
0 0 0




0 0 C ′66
0 C ′12 0


C ′44 0 0
0 C ′66 0





























11 0 0 0
0 0 0





0 0 0 0





0 0 0 0 0














D.4.2 De´formation dans l’hypothe`se des de´formations planes : cas 2D
L’hypothe`se des de´formations planes s’applique pour un syste`me que l’on peut conside´rer comme continu
et infini dans une direction de l’espace. Les e´chantillons compose´s de couches de´pose´es sur un substrat et
pre´pare´ pour la microscopie en transmission forment d’excellents exemples pour illustrer cette hypothe`se.
En se plac¸ant dans le repe`re R1 et en amincissant l’e´chantillon le long de la direction z, la direction y se
re´ve`le eˆtre une direction infinie par rapport aux e´chelles des directions x et z. De plus, l’e´chantillon ne peut
relaˆcher ses contraintes dans cette direction.
L’utilisation de cette hypothe`se permet de se ramener au cas 2D, plus inte´ressant que le cas 3D car
beaucoup moins gourmand en terme de temps de calcul, a` taille d’e´le´ment e´gale. En effet, dans ce cas, le
nombre d’e´le´ments en 2D est fortement re´duit par rapport au cas 3D (d’un facteur au moins 100 suivant la
complexite´ de la structure).
Cas du repe`re R0
Dans le cas 2D, la loi de Hooke s’e´crit d’une manie`re restreinte sur les 3 composantes de contrainte et















En e´crivant la loi de Hooke sous cette forme dans le logiciel Comsol, la de´formation dans la direction y
(εyy = −f) n’est pas prise en compte. Or elle impose une de´formation constante dans les directions x et z
qu’il faut ajouter.
La de´formation dans la direction y implique une contrainte purement uniaxiale tel que σyy = s. En
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(C11 − C12)(C11 + 2C12)s 0 0
0
C11 + C12
(C11 − C12)(C11 + 2C12)s 0
0 0
−C12
(C11 − C12)(C11 + 2C12)s
 (D.26)
Ainsi, l’application d’une contrainte σyy = −f (C11 − C12)(C11 + 2C12)
C11 + C12
permet d’obtenir une de´formation
εyy = −f dans le mate´riau en e´pitaxie. Les de´formations dans les directions x et z, identiques, prennent
alors les valeurs :




Ces de´formations doivent eˆtre ajoute´ dans le terme γ˜. Le tenseur de rigidite´ d’un mate´riau a` syme´trie cubique



































































cas du repe`re R1
La fac¸on de proce´der est identique au cas du repe`re R0, seules les coefficients du tenseur de rigidite´ sont



















La contrainte purement uniaxiale permettant de prendre en compte une de´formation εyy = −f prend alors




33 − C ′213
(C ′11 − C ′12)(C ′11C ′13 − 2C ′213 + C ′12C ′33)
(D.32)
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Les directions x et z n’e´tant plus e´quivalentes, les de´formations impose´es par l’hypothe`se des de´formations





11 − C ′12)
C ′11C
′






33 − C ′213
C ′11C
′
33 − C ′213
) (D.33)
































































11 − C ′12)
C ′11C
′







33 − C ′213
C ′11C
′




D.5 Influence du maillage
Les simulations par e´le´ments finis discre´tisent une structure continue en un nombre discret et fini
d’e´le´ments. Afin d’obtenir des re´sultats cohe´rents sur les grandeurs physiques calcule´es (typiquement les
champs de de´placement et de de´formation dans notre cas), il est tre`s important de ve´rifier l’influence de la
taille des e´le´ments sur les re´sultats. En effet, si les e´le´ments sont trop grands du point de vue du gradient
de de´formation subit par le mate´riau a` un endroit donne´, les grandeurs physiques calcule´es seront fausse´es.
Afin d’e´viter ce proble`me, l’ensemble des calculs par e´le´ments finis ont d’abords e´te´ soumis a` un test
sur l’influence du maillage. Ce test consiste a` diminuer la taille des e´le´ments depuis une valeur importante
jusqu’a` obtenir des re´sultats reproductibles. La taille maximale des e´le´ments pour le proble`me conside´re´ est
alors obtenue.
Pour bien comprendre ce phe´nome`ne, prenons l’exemple d’une couche de Si0.85Ge0.15 de 30 nm d’e´paisseur
en e´pitaxie sur un substrat de silicium et recouverte d’une couche de silicium de 300 nm d’e´paisseur. Nous
nous plac¸ons dans le repe`re R1. Cet e´chantillon est aminci a` une e´paisseur de 200 nm dans la direction z. La
direction y est une direction infinie pour ce type d’e´chantillon, l’hypothe`se des de´formations planes permet
alors de re´aliser un calcul en 2D. Le re´sultat de la simulation de la relaxation dans cette lame mince est
repre´sente´ en figure D.1(a).
Le test sur le maillage consiste par exemple a` mesurer la de´formation dans la direction z au centre de la
lame (position repre´sente´e par une ligne blanche pointille´e dans la figure D.1(a)) en faisant varier la taille
des e´le´ments dans le silicium puis dans le SiGe. La figure D.1(b) repre´sente l’e´volution de la de´formation
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dans la direction z en faisant varier la taille maximale des e´le´ments du maillage entre 60, 40, 20, 10 et
5 nm (la taille maximale des e´le´ments dans la couche est prise a` 5 nm). La variation de de´formation dans le
substrat est suffisamment lente pour que tous les re´sultats sur εzz soient identiques. Il apparaˆıt seulement
une modification pre`s de la couche ou` la de´formation change plus brutalement. La figure D.1(c) repre´sente
la meˆme variation de de´formation mais en faisant cette fois-ci varier la taille des e´le´ments dans la couche de
SiGe entre 30, 20, 10 et 5 nm (taille minimale des e´le´ments dans le substrat de 10 nm). Il apparaˆıt qu’une
taille d’e´le´ments supe´rieures a` 5 nm donne des re´sultats fausse´s car les variations de de´formation sont assez
abruptes. Dans ce cas, le de´coupage de la couche de SiGe doit eˆtre re´alise´ avec des e´le´ments dont la taille





















































































































Figure D.1: (a) Sche´ma d’une couche de Si0.85Ge0.15 de 30 nm d’e´paisseur en e´pitaxie dans une matrice de
silicium ( capping de 300 nm) en prenant en compte les effets de relaxation. Un facteur de grandissement de
×50 a e´te´ utilise´ sur les de´placements de fac¸on a` mettre en e´vidence la relaxation. (b) Graphe de l’influence
de la taille des e´le´ments du maillage pour le substrat de silicium. La taille maximale des e´le´ments dans la
couche est fixe´e a` 5 nm. (c) Graphe de l’influence de la taille des e´le´ments du maillage pour la couche de
SiGe. La taille maximale des e´le´ments dans le substrat est fixe´e a` 10 nm.
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Afin de bien comprendre le mode`le dynamique par ondes de Bloch, il est ne´cessaire de pre´senter les prin-
cipales interactions e´lectrons-matie`re. Apre`s quelques de´finitions de base, les facteurs de diffusions, facteurs
d’absorption et Debye-Waller seront pre´sente´s.
E.1 De´finitions de base









avec |~k0| = k0 = 1λ . (E.1)
Cette de´finition est importante vis a` vis de l’e´criture de l’e´quation de Schro¨dinger dont nous reparlerons
dans l’annexe F. Dans les proble`mes de de´formation conside´re´s dans ce travail, le mate´riau est suppose´ dans
un e´tat n’e´voluant pas dans le temps. Le terme Eh t est ainsi ne´glige´. En suivant la de´finition de ~k0 dans
l’e´quation (E.1), l’e´nergie E de l’e´lectron se met sous la forme :







Avec m la masse relativiste :







E.2 Facteur de diffusion
Le facteur de diffusion permet de de´crire l’interaction la plus forte entre e´lectrons et matie`re : la diffraction,
souvent de´nomme´e “diffusion atomique”. Notons ~s le vecteur de diffusion de´fini par la relation suivante :




ANNEXE E. INTERACTIONS E´LECTRONS-MATIE`RE
E.2.1 Cas d’un atome seul
Dans l’approximation de Born pour un atome a` syme´trie sphe´rique, l’amplitude de l’onde e´lectronique






V (~r) e(−4ipi~s·~r)dr3 (E.5)
ou` m0 et e sont la masse au repos et la charge de l’e´lectron, h la constante de Planck, V (~r) le potentiel
e´lectrostatique de l’atome e´tudie´ en fonction d’un vecteur position ~r de l’espace dans un re´fe´rentiel centre´
sur l’atome. Pour un atome de nume´ro atomique Z, le potentiel e´lectrostatique est lie´ a` la densite´ de charges
par l’e´quation de Poisson :
∇2V (~r) = −eZδ(~r)− ρ(~r)
ε0
(E.6)
ou` δ(~r) est la fonction de Dirac, indiquant la position du noyau, ρ(~r) la densite´ d’e´lectrons par unite´ de
volume et ε0 la permittivite´ die´lectrique du vide. Afin de de´terminer le facteur de diffusion e´lectronique, il





Une inte´gration par partie de l’e´quation (E.5) permet d’introduire l’e´quation de Poisson de l’e´quation (E.6)
et d’exprimer le facteur de diffusion de Born en fonction du nume´ro atomique de l’atome e´tudie´ et du facteur










L’inte´grale de la fonction de Dirac sur l’atome donne la valeur 1 pour r = 0 et 0 partout ailleurs. Il sort











E.2.2 Cas du cristal
Dans le cadre d’un cristal, seule la de´finition de la maille e´le´mentaire est ne´cessaire. Celle-ci est ainsi
constitue´e d’un nombre fini d’atomes dont les potentiels e´lectrostatiques sont somme´s pour de´finir le potentiel
cristallin V (~r). Par la suite, il est plus facile d’utiliser les composantes de Fourier Vg de ce potentiel. Ces








Ou` V est le volume e´le´mentaire de la maille cristalline et j repre´sente chaque atome de la maille. L’expression
de Vg est cependant rencontre´e plus souvent en utilisant le facteur de diffusion de Born car elle permet de














Peng & Cowley montrent cependant que la de´termination du facteur de structure e´lectronique d’apre`s le
facteur de structure des rayons X n’est pas correcte pour les faibles valeurs de s (Peng and Cowley, 1988).
Weickenmeier & Kohl proposent une meilleur expression analytique pour le facteur de diffusion atomique

















3(1 + V )
= 0, 02393
Z
3(1 + V )
[A˚−1] et A4 = V A1. (E.13)
E.3 Debye-Waller
Le facteur de Debye-Waller permet de rendre compte des mouvements des atomes les uns par rapport
aux autres cause´ par l’agitation thermique. Commune´ment, on appelle Debye-Waller le terme complet a`





Ou` θ est l’angle de Bragg et λ la longueur d’onde. Dans le cas pre´sent, nous nommerons Debye-Waller le
coefficient de l’exponentielle B. Ce coefficient tient son origine de la moyenne quadratique des de´placements
atomique :
B = 8pi2 < u2 > (E.15)
Suivant les auteurs auxquels on fait re´fe´rence, il y a plusieurs expressions possibles pour le facteur de Debye-














−Bs2 e−2ipi~g. ~rj (E.17)
Suivant la de´finition du vecteur d’onde, un facteur 2pi peut se retrouver dans certaines e´quations 1. Dans le
cas du silicium, si s est exprime´ en A˚−2, B = 0, 49 A˚2.
E.4 Facteur d’absorption
Pour prendre en compte le phe´nome`ne d’absorption des e´lectrons dans le cristal, on donne une nouvelle
expression au coefficient de Fourier du potentiel cristallin V˜g :
V˜g = Vg + iV ′g (E.19)
1. Weickenmeier & Kohl de´finissent (Weickenmeier and Kohl, 1991) :
e−Mg
2
avec g = 4pis et M = 1
2
< u2 > (E.18)
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Vg repre´sente la potentiel relatif a` la diffusion (voir partie pre´ce´dente) et V ′g le potentiel relatif a` l’absorption,
que nous allons expliciter maintenant. D’apre`s l’e´tude de Weickenmeier & Kohl (Weickenmeier and Kohl,
1991), le potentiel d’absorption prend la meˆme forme que le potentiel de diffusion. Seul le facteur de diffusion






f ′Bj (~s) e
−Bjs2 e−2ipi~g. ~rj (E.20)
Il faut bien se rendre compte ici que l’absorption est un phe´nome`ne difficile a` mettre en e´quation car
de´pendant de plusieurs processus. Les plus importants sont le diffusion diffuse thermique, les pertes plasmas
et l’excitation de cœur. La prise en compte de ces seuls parame`tres serait de´ja` trop complexe et me`nerait a`
des calculs long et complique´s pour peu d’importance au niveau des diagrammes de diffraction. C’est pour
cette raison que les pertes plasmas et l’excitation de cœur sont souvent ne´glige´s au profit de la diffusion




∫ f(~q)f(~q − ~g)
e−B4 g2 − e−B4 [q2 − (~q − ~g)2]
 d2~q (E.21)




Mode´lisation dynamique par ondes de Bloch
La mode´lisation dynamique permet de calculer la propagation de l’onde e´lectronique a` travers un cristal.
Ce type de calcul est base´ sur la re´solution de l’e´quation de Schro¨dinger que nous allons d’abord rapidement
pre´sente´e. Le de´veloppement de l’e´quation de Schro¨dinger sur une base d’ondes de Bloch sera d’abord
exprime´ pour un cristal parfait. Le cas du cristal de´forme´ sera e´tudie´ par la suite. L’ensemble des calculs
pre´sente´s ici sont fortement inspire´s de la the`se de Laurent Cle´ment (Clement, 2006).
F.1 E´quation de Schro¨dinger
L’e´quation de Schro¨dinger inde´pendante du temps sous sa forme la plus ge´ne´rale s’e´crit :
HΨ = EΨ (F.1)
avec H l’ope´rateur Hamiltonien et E l’e´nergie du syste`me. Pour une onde e´lectronique Ψ(~r) comme de´crit






Avec h la constante de Planck, m la masse relativiste de l’e´lectron (calcule´e dans l’e´quation (E.3)), ∆
l’ope´rateur Laplacien, e la charge de l’e´lectron, V (~r) le potentiel cristallin et k0 le vecteur d’one incident
de´finit par ||~k0|| = 1λ . L’e´quation de Schro¨dinger se met alors sous la forme :
−h2
8pi2m
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F.2 De´veloppement sur une base d’ondes de Bloch
F.2.1 Cas du cristal parfait
E´quation de Schro¨dinger
Le potentiel cristallin V (~r) est triplement pe´riodique suivant les translations du re´seau et peut donc eˆtre

















 = U0 + U ′(~r) (F.5)
De plus, on de´fini le vecteur d’onde moyen ~k le´ge`rement diffe´rent du vecteur d’onde dans le vide, les e´lectrons
e´tant le´ge`rement acce´le´re´ dans le cristal.
||~k||2 = ||~k0||2 + U0 (F.6)




V (~r)Ψ(~r) = −4pi2k20Ψ(~r)
∆Ψ(~r) + 4pi2Ψ(~r)





∆2Ψ(~r) + 4pi2k2Ψ(~r) + 4pi2U ′(~r)Ψ(~r) = 0
(F.7)
De´veloppement sur une base d’ondes de Bloch
La solution de cette e´quation est donne´e par Bethe en 1928 (Bethe, 1928). La fonction d’onde Ψ(~r) est
alors de´crite comme la superposition d’ondes de Bloch b(~k(j), ~r) tridimensionnelles se propageant dans le





La probabilite´ d’excitation de chaque ondes de Bloch est de´termine´e par le coefficient µ(j) calcule´ graˆce aux
conditions aux limites comme nous le verrons par la suite. Les ondes de Bloch peuvent se de´velopper en se´rie






ou` Cg(k(j)) est le coefficient, pour l’onde de Bloch (j), associe´ a` la re´flexion ~g dans l’espace re´ciproque.
Ainsi, une onde de Bloch (j) dans le cristal est une superposition line´aire d’ondes planes de vecteurs d’onde
(~k(j) + ~g).
Apre`s ces de´finitions, re´solvons l’e´quation de Schro¨idinger (F.7) avec les ondes de Bloch (e´quations (F.8)
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−4pi2|~k(j) + ~g|2 + 4pi2k2
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e2ipi(




























 = 0 (F.12)
















 = 0 (F.13)
















 = 0 (F.14)
Sur la base des ondes de Bloch, chaque coefficient d’un vecteur de la base est unique, et il en est de meˆme
pour les coefficients de Fourier. Ce constat permet de simplifier l’e´quation pre´ce´dente pour obtenir l’e´quation
de dispersion des e´lectrons dans le cristal :
Cg(k(j))
(





Ch(k(j))Ug−h = 0 (F.15)
Pour re´soudre cette e´quation, il faut dans un premier temps exprimer les vecteurs d’ondes de Bloch ~k(j) en
fonction du vecteur d’onde incident ~k0. La proprie´te´ de continuite´ des composantes tangentielles du vecteur
d’onde incident avec les vecteurs d’ondes de Bloch permet d’e´crire :
~k
(j)
t = ~kt = ~k0t (F.16)
L’indice t permettant de noter la composante tangentielle a` la surface du cristal. Pour la partie normale a` la
face d’entre´e du cristal, il est possible de voir les vecteurs d’ondes de Bloch comme le vecteur d’onde incident
auquel il faut ajouter une grandeur alge´brique γ(j). En notant ~n la normale a` la surface du cristal, il vient :
~k(j) = ~k + γ(j).~n (F.17)
En prenant cette de´finition, l’e´quation (F.15) s’e´crit sous la forme :
Cg(k(j))
(










Comme nous travaillons ici avec un faisceau e´lectronique de haute e´nergie et que nous sommes seulement
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inte´resse´s par le faisceau transmis (hypothe`se de la propagation des e´lectrons vers l’avant), le terme γ(j)
est nettement infe´rieure a` la norme du vecteur d’onde incident. Ainsi, le terme γ(j)
2
peut-eˆtre ne´glige´ dans
l’e´quation (F.18). La de´finition du parame`tre de de´viation ~Sg, qui de´crit l’e´cart a` la loi de Bragg permet de
re´e´crire cette dernie`re e´quation de fac¸on plus simple. En effet :
~Sg = ~k − (~k + ~g)
~k2 = (~k + ~g + ~Sg)2
(F.19)
En ne´gligeant le terme de second ordre en S2g et pour une re´flexion tel que g << k, on obtient la relation :
2~k.~Sg = ~k2 − |~k + ~g|2 (F.20)









En principe, cette dernie`re e´quation de´crit un nombre infini de faisceau diffracte´. Cependant, pour les fortes
valeurs de Sg, les vecteurs ~g ne contribuent plus a` la diffraction. Il existe donc un nombre fini N d’e´quations
de´crites pour une valeur maximale de Sg donne´e (se´lectionne´e dans le programme). Le de´veloppement de
l’e´quation (F.21) conduit pour chaque indice (j) a` un syste`me de N e´quations comportant chacune N termes.
Une notation matricielle permet de re´duire l’e´quation (F.21) sous une forme beaucoup plus compacte :
ACj = B1γ(j)Cj (F.22)
ou` 1 est la matrice identite´, Cj le vecteur colonne de composantes Cg(k(j)) et les matrices A et B de taille
N×N de´finies par :






soit en conside´rant les re´flexions (g1, g2, · · · , gm, · · · , gN ) :
A =

2~k.~Sg1 Ug1−g2 · · · Ug1−gm · · · Ug1−gN





















0 · · · 0 · · · 0
0 2
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( ~K + ~g2).~n
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F.2. DE´VELOPPEMENT SUR UNE BASE D’ONDES DE BLOCH
Re´soudre l’e´quation (F.22) revient a` de´terminer les valeurs propres γ(j) et les vecteurs propres associe´s Cj
de la matrice D = B−1A. Nous introduisons alors la matrice C dans laquelle chaque colonne (j) est un






































γ(1) 0 · · · 0 · · · 0












0 0 · · · 0 · · · γ(N)

(F.28)
La relation (F.22) s’e´crit alors sous sa forme la plus ge´ne´rale par :
DC = CΓ (F.29)
Une fois la de´termination des valeurs propres et des vecteurs propres, la solution ge´ne´rale de l’e´quation























Les coefficients d’excitation µ(j) sont de´termine´s en e´galisant l’onde incidente et les ondes a` l’inte´rieur
du cristal au niveau de la face d’entre´e de l’e´chantillon. Il est e´galement utile d’introduire une e´criture
matricielle pour exprimer l’expression des amplitudes pour chaque re´flexion g. En utilisant ces remarques,
nous obtenons :
Φg(z) = C e(2ipiγ
(j)z)C−1Φg(z = 0) = SΦg(z = 0) (F.33)
avec Φg le vecteur colonne de composantes Φg et {exp(2ipiγ(j)z)} la matrice diagonale dont les coefficients
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(1)z) 0 · · · 0 · · · 0
0 e(2ipiγ
























Si une seule onde plane incidente arrive sur l’e´chantillon c’est-a`-dire Φ0(0) = 1 et Φgl(0) = 0 pour l ∈ [2..N ],
l’expression de l’intensite´ selon une direction particulie`re de´termine´e par ~g est :













ou` les C(j)∗0 sont les e´le´ments de la premie`re colonne de l’inverse de la matrice C.
F.2.2 Cas du cristal de´forme´
Imple´mentation par la phase
Les dislocations, les de´fauts ou les de´formations engendrent des de´placements atomiques dans le cristal.
Dans le cas ge´ne´ral, le de´placement des atomes est de´crit par un champ de de´placements note´ U(~r). La






Ainsi, une distorsion du cristal introduit un facteur de phase ~g.U(~r) dans les coefficients de Fourier du
potentiel qui de´pendent alors de la position ~r.
Imple´mentation par distortion des vecteurs ~g
Une autre me´thode pour introduire les de´formations dans les e´quations du potentiel est de conside´rer les
vecteurs ~g une fois de´forme´s. Pour se faire, conside´rons la matrice des distorsions D fournis par les e´le´ments
finis et les vecteurs du re´seau direct non de´forme´s ~a,~b,~c afin d’en obtenir les vecteurs de´forme´s (~aD ,~bD ,~cD ) :
[~aD ,~bD ,~cD ] = (1+D)[~a,~b,~c] (F.37)
















F.2. DE´VELOPPEMENT SUR UNE BASE D’ONDES DE BLOCH
Le vecteur ~g de´crit par les indices de Miller (h,k,l) devient alors le vecteur de´forme´ ~gD en appliquant
l’e´quation :















Correction des ondes de Bloch
Dans le cas de l’imple´mentation de la de´formation par la phase, e´tant donne´ un champ de de´placements
U , une solution pour de´terminer la fonction d’onde des e´lectrons a` la sortie du cristal est de de´couper la
lame mince d’e´paisseur t en nk lames e´le´mentaires d’e´paisseurs tk dans lesquelles le champ de de´placements
Uk est conside´re´ constant. La validite´ de cette approximation de´pend du nombre de lames e´le´mentaires nk
de´termine´ en fonction de l’e´paisseur de la lame et du profil du champ de de´placements. Cette description a
e´te´ formule´e pour la premie`re fois par Howie & Whelan (Hirsch, 1977).
Conside´rons alors une lame e´le´mentaire k telle que 1 ≤ k ≤ nk, nous introduisons la matrice diagonale
Qk de´finie par :
Qkjj = e
(−2ipi ~gj .Uk) (F.41)
En utilisant le meˆmes notations que celles utilise´es dans le traitement du cristal parfait et en introduisant


























En multipliant a` droite par QkC et en utilisant (F.29), nous obtenons l’e´quation matricielle aux valeurs





QkC = QkDC = QkCΓ (F.44)
qui montre que les vecteurs propres de la matrice QkD
(
Qk
)−1 sont QkC avec C la matrice des vecteurs
propres calcule´s dans le cristal parfait. Nous pouvons alors de´terminer la matrice de diffusion Sk dans la






A la sortie de la lame, la matrice de diffusion S totale est obtenue par le produit des matrices Sk de´termine´es
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L’intensite´ diffracte´e selon une direction particulie`re est alors de´termine´e en utilisant l’expression (F.35) de
la meˆme manie`re que dans le cristal parfait.
Dans le cas de l’imple´mentation par distortion des vecteurs ~g, il n’existe pas de matrice Q. Par contre, le
principe de de´coupage de la lame mince en sous lame est garde´ et la matrice Sk est calcule´e en utilisant les
vecteurs ~gD de´forme´s. La matrice de diffusion en sortie de lame est alors obtenues en appliquant l’e´quation
(F.46).
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Ce travail de the`se est base´ sur l’e´tude des de´formations dans les mate´riaux a` l’e´chelle nanome´trique. En
effet, depuis une dizaine voire une quinzaine d’anne´es, le de´veloppement de nouveaux mate´riaux structuraux
ou destine´s a` l’industrie de la microe´lectronique ne´cessite la maˆıtrise des phe´nome`nes de de´formation a`
une telle e´chelle. La demande de caracte´risation se trouve donc en forte croissance, avec des contraintes
de plus en plus forte en termes de re´solution spatiale et de sensibilite´ en de´formation. La mise au point
et/ou l’ame´lioration de techniques re´pondant a` ces crite`res est donc ne´cessaire. Le microscope e´lectronique
en transmission e´tant l’un des seuls instruments capables de mesurer quantitativement des de´formations
a` l’e´chelle nanome´trique, quatre diffe´rentes techniques lie´es a` cet appareil ont e´te´ e´tudie´es : la technique
des moire´s, la diffraction en faisceau convergent, la nanodiffraction et l’holographie en champ sombre. La
disponibilite´ du microscope de dernie`re ge´ne´ration FEI Titan a permis d’obtenir des re´sultats marquants
pour chacune de ces techniques.
Les quatre techniques e´tudie´es font l’objet d’une e´tude pousse´e sur leur re´solution, leur sensibilite´ en
de´formation, leurs limites d’utilisation, leur mode d’acquisition et les contraintes qu’elles imposent dans la
pre´paration d’e´chantillons.
Ainsi, la technique des moire´s posse`de une re´solution de l’ordre de la vingtaine de nanome`tre avec une
sensibilite´ de 4.10−4 mais ne´cessite des e´chantillons particuliers. La diffraction en faisceau convergent est
la technique posse´dant la meilleure re´solution spatiale (1 a` 2 nm) combine´e a` une excellente sensibilite´ en
de´formation (2.10−4). Cependant, l’inhomoge´ne´ite´ du champ de de´placement dans l’e´paisseur de l’e´chantillon,
phe´nome`ne tre`s pre´sent dans les lames minces, rend cette me´thode difficile a` utiliser de fac¸on courante. La
nanodiffraction est probablement la technique la plus facile a` mettre en place et s’applique a` la plus grande
partie des mate´riaux ou objets. Elle posse`de une re´solution inte´ressante (jusqu’a` 3 nm) mais une sensibilite´ en
de´formation limite´e a` 6.10−4 dans le meilleur des cas. Pour finir, l’holographie en champ sombre, technique
tre`s re´cente, offre une bonne re´solution (autour de 4 ou 5 nm) avec une excellente sensibilite´ en de´formation
(2.10−4). Ces quatre techniques sont compare´es entre elles sur des e´chantillons le permettant.
Mots clefs : Microscopie e´lectronique en transmission (TEM), De´formations, Contraintes, Faisceau
convergent (CBED), Nanodiffraction (NBED), Holographie en champ sombre, Moire´s.
Summary
This work focuses on the study of strain in nanoscaled materials. For the last ten to fifteen years, the
development of new structural materials and devices for the microelectronic industry has required the control
of strain at these samll scales. The needs for characterizations have increased with more demanders criteria
on both the spatial resolution and the strain sensitivity. The development and improvement of techniques
to fulfill these criteria is therefore necessary. The transmission electron microscope (TEM) is one of the only
tools able to measure quantitative strain with nanoscale resolution. Four different TEM techniques have been
studied : Moire´s technique, convergent beam electron diffraction (CBED), nanobeam electron diffraction
(NBED) and dark field electron holography. The availability of a state-of-the-art FEI Titan microscope
has allowed useful results to be obtained for each of the techniques studied. These techniques have been
investigated in term of spatial resolution, strain sensitivity, technical limitations, microscope configuration,
operational mode and constraints they impose for sample preparation.
The Moire´s technique holds a spatial resolution of about 20 nm with a strain sensitivity of 4×10−4 but
requires samples with reference material superimposed with the region of interest. CBED offers the best
resolution (1 to 2 nm) with excellent sensitivity (2×10−4). However, this technique is sensitive to the inho-
mogeneities in the displacement field along the electron beam direction what leads to apparition of splitting
within the diffraction pattern and makes this technique difficult to use in a general way. NBED is probably
one of the easiest techniques and usable on most samples. It has a reasonably good spatial resolution (up
to 3 nm) but a limited strain sensitivity (6×10−4) in the best cases. Finally, dark field holography, very
recently developed technique, offers a good resolution (around 4 or 5 nm) with an excellent strain sensitivity
(2×10−4). These four techniques have been compared by mapping the strain on both calibrated and test
device structures.
Key words : Transmission electron microscopy (TEM), Strain, Stress, Convergent beam (CBED), Na-
nodiffraction (NBED), Dark field electron holographie, Moire´s.
